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Актуальность темы исследования и степень ее разработанности 
Научно-технологический прогресс в развитии современной науки и техники постоянно 
выдвигает все новые требования к создаваемым материалам. Одним из приоритетных и 
инновационно привлекательных направлений наук о материалах является разработка для 
различных сфер применения и комплексное исследование функциональных и конструкционных 
металлических материалов, обладающих эффектами памяти формы (ЭПФ). Благодаря 
присущим им термоупругим мартенситным превращениям (ТМП) и уникальным термо-, 
механо- и магнитоуправляемым ЭПФ, обусловленным ТМП, такие материалы находят все 
более широкое и разнообразное использование в различных ответственных отраслях техники, 
науки и социальной сферы и, в том числе, в медицине. Главное место в данном классе 
материалов, безусловно, занимают сплавы никелида титана, которые выделяет комплекс 
важных характеристик: самые высокие прочностные и пластические свойства и эффекты 
термомеханической памяти (памяти формы и сверхупругости), а также высокая надежность, 
термомеханическая, механотермическая и термоциклическая долговечность, свариваемость, 
жаропрочность, коррозионная стойкость, биологическая совместимость и ряд других. 
Ключевой является их способность производить и обратимо возвращать значительную по 
величине деформацию при однократных или многократных циклических изменениях 
температуры или нагрузок. Вместе с тем, даже применение сплавов никелида титана в обычном 
поликристаллическом литом состоянии или после известных термических и термо-
механических обработок далеко не всегда обеспечивает требуемые практикой физико-
механические характеристики. В целом же большинство поликристаллических цветных 
атомноупорядоченных сплавов с ЭПФ обладает пониженной пластичностью и хрупкостью, 
низкой циклической прочностью и долговечностью, что препятствует их применению.  
В последние два десятилетия в материаловедении сплавов с ЭПФ сформировалось новое 
научное направление по получению объемных и тонкомерных сплавов, используя методы 
прецизионного легирования, быстрой закалки из расплава (БЗР), в частности, спиннингованием, 
и мегапластической деформации (МПД). При высоких скоростях охлаждения или после 
деформации на большие степени высоколегированные сплавы могут быть получены в 
высоконеравновесном ультрамелкозернистом (УМЗ) или аморфном состояниях. Используя 
последующие термические обработки (ПТО), в данных сплавах возможно сформировать 
различные структурно-фазовые состояния и эффективно влиять на определяемые ими особые 
структурночувствительные физико-механические свойства и ЭПФ. 
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В связи с изложенным актуальным является исследование сплавов двух гораздо менее 
изученных трехкомпонентных систем никелида титана Ti-Ni-Cu и Ni-Ti-Hf, способных 
испытывать ТМП и отличающихся средне- и высокотемпературными ЭПФ. Эти сплавы 
благодаря реализации в них обратимого ТМП способны проявлять в определенных термо-
механических условиях и эффект сверхупругости (ЭСУ). Их преимуществами также являются, 
во-первых, известная способность к аморфизации при БЗР, а при воздействии ПТО 
возможность получения УМЗ структур, а во-вторых, более высокий интервал температур ТМП 
и ЭПФ, чем, например, у наиболее изученных бинарных и малолегированных тройных сплавов 
никелида титана. Комплексное изучение объемных и длинномерных материалов на основе 
тройных сплавов с ЭПФ систем Ti-Ni-Cu и Ni-Ti-Hf позволит создать в них высокопрочные 
УМЗ состояния, установить основные закономерности происходящих структурно-фазовых 
превращений и формирования конструкционных и функциональных свойств, разработать 
новые и усовершенствовать существующие режимы термических обработок для достижения 
физико-механических характеристик, необходимых при практическом применении. 
 
Цель работы и задачи исследования 
Целью настоящей работы являлось установить закономерности влияния условий 
синтеза, химического состава и термических обработок на структуру, характеристики 
термоупругих мартенситных превращений и особенности физико-механических свойств 
сплавов на основе двух тройных квазибинарных систем TiNi-TiCu и NiTi-NiHf для получения 
высокопрочных материалов с ЭПФ. 
Для выполнения поставленной цели необходимо было решить следующие задачи: 
1. Установить особенности структурно-фазовых превращений и свойств в 
трехкомпонентных сплавах Ti50Ni50-xCux с прецизионным составом по никелю и меди в 
пределах их растворимости (0 ≤ Cu ≤ 25 ат.%). 
2. Определить влияние быстрой закалки расплава на структуру, фазовые превращения и 
свойства тройных сплавов с прецизионным по никелю и меди составом Ti50Ni50-xCux в пределах 
0 ≤ Cu ≤ 34 ат.% при отклонении от номинального не более ± 0,1 ат.%. 
3. Выяснить влияние отклонения химического состава от стехиометрического в 
быстрозакаленных из расплава сплавах Ti50+xNi25-xCu25 и Ti50+yNi25Cux5-y (в пределах -1 ≤ x ≤ 1, -
1 ≤ y ≤ 1; ат.%) на их структуру, фазовые превращения и свойства. 
4. Установить особенности структурно-фазовых превращений в литых и 
быстрозакаленных из расплава сплавах Ni50Ti50-zHfz (z = 12, 15, 18, 20 ат.%) и Ni45Cu5Ti32Hf18 с 
высокотемпературными ТМП и ЭПФ. 
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5. Разработать и обосновать режимы упрочняющих обработок для получения комплекса 
высоких механических свойств и параметров ЭПФ в изученных сплавах. 
 
Методы исследования 
В работе были использованы методы исследования: просвечивающая и растровая 
аналитическая электронная микроскопия высокого разрешения, рентгено-, электроно- и 
нейтронография, испытания механических свойств и эффектов памяти формы, измерения 
электросопротивления. 
 
Теоретическая значимость и научная новизна работы 
Научную новизну и теоретическую ценность представляют следующие результаты: 
1. Экспериментально измерены критические температуры и впервые построены полные 
диаграммы ТМП В2↔B19', В2↔B19↔B19', В2↔B19 в сплавах TiNi-TiCu (0 ≤ Cu ≤ 25 ат.%), 
их быстрозакаленных УМЗ сплавах (0 ≤ Cu ≤ 34 ат.%) и сплавах NiTi-NiHf (0 ≤ Hf ≤ 20 ат.%) с 
высокотемпературными ТМП В2↔B19'.  
2. Определены фазовый состав и микроструктура сплавов, параметры кристаллических 
решеток В2-аустенита, мартенситных фаз и охрупчивающих включений типа Ti2Ni. Показано, 
что мартенситные фазы, как В19, так и В19’, в сплавах имеют преимущественно пакетную 
морфологию попарно двойникованных кристаллов с преобладанием двойников I типа по 
(111)В19 (В19’) и (011)В19 (В19’). Отличительной особенностью внутренней структуры кристаллов 
В19’-мартенсита является наличие в них нанодвойников по (001)В19’. В мартенсите сплавов не 
наблюдались двойники II типа <011>В19’, используемые в феноменологических 
кристаллографических теориях ТМП в никелиде титана. 
3. Впервые установлены механизм бездиффузионной кристаллизации (без изменения 
химического состава) при формировании УМЗ структуры, а также термо-кинетические условия 
ее стабильности в БЗР сплавах TiNi-TiCu (2 ≤ Cu ≤ 25 ат.%), NiTi-NiHf (12, 18 ат.% Hf) и 
Ni45Cu5Ti32Hf18. Обнаружено, что отклонение от стехиометрии по Ti и Ni или по Ti и Cu (до ±1 
ат.%) в аморфном сплаве Ti50Ni25Cu25 обеспечивает при ПТО образование субмикро- и 
нанокристаллической УМЗ структуры за счет механизмов их первичной или эвтектической 
кристаллизации, происходящих с изменением химического состава.  
4. Впервые для аморфных сплавов на основе Ni-Ti-Cu предложена модель  
композиционного и топологического ближнего атомного порядка в виде локализованных 
нанодоменов по типу трех сверхструктур (В2, L21, L12), основанная на анализе обнаруженного 
диффузного рассеяния рентгеновских лучей, нейтронов и электронов и просвечивающей 
электронной микроскопии прямого атомного разрешения. 
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Практическая значимость работы 
1. Показано, что полученные прочные и пластичные мелкозернистые сплавы TiNi-TiCu, 
легированные медью от 2 до 25 ат.%, имеют следующие механические свойства: предел 
прочности σВ - от 850 до 740 МПа, критическое напряжение сдвига σМ – от 150 до 50 МПа, 
относительное удлинение δ – от 25 до 20 %, псевдоупругая деформация ε – от 4,5 до 3,0 %. 
Важно, что по сравнению со сплавом Ti50Ni50 их температурный гистерезис уменьшается вдвое 
(от 40 до 20 К) и остается несколько выше комнатной температуры при слабой зависимости от 
концентрации меди. Полученные данные и режимы механо-термической обработки могут быть 
использованы на практике для получения крупногабаритных сплавов с ЭПФ и выбора режимов 
их термической и термомеханической обработки.  
2. Разработан новый способ получения высокопрочных УМЗ сплавов с ЭПФ в виде 
тонкомерных лент, основанный на использовании технологии спиннингования струи расплава 
для нестехиометрических сплавов типа Ti50+xNi25-xCu25 (x ≤ ± 1 ат.%), Ti50+yNi25Cu25-y, (y ≤ ± 1 
ат.%), Ni49,6Ti50,4-zHfz (12 ≤ z ≤ 20 ат.%). Он обеспечивает достижение следующих механических 
свойств:  σВ – 850-1550 МПа,  σ0,2 – 620-1200 МПа,  σМ – 100-50 МПа,  δ – 9-12 %, реактивное 
напряжение σр = σ0,2 – σМ – 620-1110 МПа, ε – 3-5 %. Данный способ и получаемые 
высокопрочные ленты с узкогистерезисными ТМП могут быть использованы для изготовления 
миниатюрных сенсоров и актюаторов с ЭПФ и ЭСУ в технике. 
3. Разработаны и защищены в двух патентах устройства с термомеханической памятью, 
для изготовления которых могут быть применены изучаемые сплавы с повышенными 
критическими температурами ТМП (вплоть до 600 К), параметрами ЭПФ и механическими 
свойствами. 
4. Результаты исследований структуры, фазовых превращений и физико-механических 
свойств трехкомпонентных сплавов систем TiNi-TiCu и NiTi-NiHf с ЭПФ внедрены в 
образовательный процесс ряда дисциплин основных образовательных программ подготовки 
магистров и специалистов в ФГАОУ ВПО “Уральский федеральный университет имени 
первого Президента России Б.Н. ЕЛЬЦИНА” . 
 
Методологические основы исследования 
Методологической основой исследований послужили научные труды ведущих 
отечественных и зарубежных ученых в области металловедения, термической и 
термомеханической обработки сплавов, основные положения теории сплавов и фазовых 
превращений, прочности и пластичности, физических методов исследований. Для достижения 
поставленной цели и задач были использованы наиболее современные и информативные 
методы исследований и изготовлены сплавы прецизионного химического состава.  
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Основные результаты и положения, выносимые на защиту: 
1. Результаты исследований термоупругих мартенситных превращений в 
трехкомпонентных квазибинарных сплавах TiNi-TiCu (0 ≤ Cu ≤ 25 ат.%) и NiTi-NiHf (12 ≤ Hf ≤ 
20 ат.%) прецизионного состава, концентрационные зависимости их критических температур, 
обобщенные в виде диаграмм фазовых превращений. 
2. Установленные особенности структуры мартенситных фаз В19 и В19’: их 
полипакетная морфология попарнодвойникованных кристаллов с преобладанием двойников I 
типа по (111)В19,В19’ и (011)В19,В19’; внутреннее нанодвойникование кристаллов В19’-мартенсита 
по (001)В19’; однопакетный двойниковый характер морфологии мартенсита в пределах 
исходных зерен субмикронных размеров и бездвойниковый – в нанокристаллических зернах 
БЗР сплавов. 
3. Обнаружение нескольких механизмов кристаллизации аморфных сплавов, 
бездиффузионной (без изменения химического состава), первичной и эвтектической (с 
изменением химического состава) и их влияние на размерно-морфологические характеристики 
их фазового состава, УМЗ структуры, механические свойства и эффекты памяти формы. 
4. Структурная модель композиционного и топологического ближнего атомного порядка 
в виде локализованных в аморфной матрице нанодоменов по типу трех сверхструктур (B2, L21, 
L12), разработанная на основании анализа обнаруженного диффузного рассеяния электронов, 
рентгеновских лучей и нейтронов и электронной микроскопии прямого атомного разрешения. 
5. Комплекс повышенных механических свойств прецизионных квазибинарных прочных 
и пластичных сплавов системы TiNi-TiCu (предел прочности изменяется от 850 до 740 МПа, 
критическое напряжение сдвига – от 150 до 50 МПа, относительное удлинение – от 25 до 20%, 
псевдоупругая деформация – от 4,5 до 3,0 %) и режимы механо-термической обработки для их 
получения.  
6. Комплекс высоких механических свойств быстрозакаленных УМЗ сплавов, 
легированных медью (σВ – 850-1550 МПа,  σ0,2 – 620-1200 МПа,  σМ – 100-50 МПа,  δ – 9-12 %, 
реактивное напряжение σр = σ0,2 – σМ – 620-1110 МПа, обратимая деформация ε – 3-5 %) и 
новый способ получения высокопрочных УМЗ сплавов с ЭПФ в виде тонкомерных лент, 
основанный на использовании технологии спиннингования струи расплава для 
нестехиометрических сплавов типа Ti50+xNi25-xCu25 (x ≤ ± 1 ат.%), Ti50+yNi25Cu25-y, (y ≤ ± 1 ат.%), 
Ni49,6Ti50,4-zHfz (12 ≤ z ≤ 20 ат.%). 
 
Степень достоверности полученных результатов 
Достоверность полученных в диссертационной работе результатов, 
аргументированность выводов, заключений и рекомендаций определяется применением 
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комплекса современных взаимодополняющих апробированных и сертифицированных методов 
исследований и испытаний материалов, применением обоснованных методов обработки и 
интерпретации экспериментальных данных и определения погрешностей измерений, 
воспроизводимостью и согласованностью результатов, полученных в данной работе 
различными методами и ранее опубликованных. 
 
Личный вклад автора 
Вошедшие в диссертацию результаты получены А.В. Пушиным под научным 
руководством и при участии д.т.н., профессора А.А. Попова. Исследования методами 
электронной микроскопии выполнены в совместных работах при участии д.ф.-м.н., профессора 
В.Г. Пушина. Автором были подготовлены образцы для исследований, выполнены измерения 
механических свойств и эффектов памяти формы, структурные исследования методами 
рентгенографии и электронной микроскопии. Измерения электросопротивления были 
выполнены совместно с д.ф.-м.н., г.н.с. Н.И. Коуровым. Также автор принимал 
непосредственное участие в постановке задач работы, обсуждении и интерпретации 
полученных результатов, формулировании основных положений, выводов и рекомендаций, 
подготовке статей и докладов. 
 
Апробация работы 
Основные результаты работы были представлены и обсуждены на 20 научно-
технических конференциях и семинарах, в том числе, на IX, X, XII Международных научно-
технических Уральских школах-семинарах металловедов-молодых ученых (Екатеринбург, 
2008, 2009, 2011 гг), Третьей Всероссийской конференции по наноматериалам «НАНО-2009» 
(Екатеринбург, 2009 г.), Международных школах для молодежи «Материаловедение и 
металлофизика легких сплавов» (Екатеринбург, 2010, 2012 гг.), XIX, XX Петербургских 
чтениях по проблемам прочности (Санкт-Петербург, 2010, 2012 г.), XII Международной 
Конференции «Дислокационная структура и механические свойства металлов и сплавов» 
(Екатеринбург, 2011 г.), 51 Международной конференции «Актуальные проблемы прочности» 
(Харьков, 2011 г.), Вторых Московских чтениях по проблемам прочности (Москва, 2011 г.), 
Бернштейновских чтениях по термомеханической обработке металлических материалов 
(Москва, 2011 г.), The 9th European symposium on martensitic transformations (St-Petersburg, 2012), 
VII Международной конференции «Фазовые превращения и прочность кристаллов» (Москва, 
2012 г.), Открытой школе-конференции стран СНГ «Ультрамелкозернистые и наноструктурные 
материалы» (Уфа, 2012 г.), V Всероссийской конференции по наноматериалам «НАНО-2013» 
(Москва, 2013 г.), V международной конференции «Деформация и разрушение материалов и 
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наноматериалов» (Екатеринбург, 2013 г.), Международном симпозиуме «Физика кристаллов 
2013» (Москва, 2013 г.), Международной научной конференции «Сплавы с эффектами памяти 
формы: свойства, технологии, перспективы» (Витебск, 2014 г.), XIX Международной 
конференции «Физика прочности и пластичности материалов» (Самара, 2015 г.). 
 
Связь с научными программами и темами 
Работа выполнена в соответствии с основными направлениями научной деятельности 
кафедры «Термообработка и физика металлов» ФГАОУ ВПО «УрФУ имени первого 
Президента России Б.Н. Ельцина» в рамках государственного задания Минобрнауки РФ 
(проекты №11.1465.2014/К, №2329), проектов в ФЦП «Научные и научно-педагогические 
кадры инновационной России» на 2009-2013 годы (госконтракт № 02.740.11.0160), а также по 
грантам УрФУ «Разработка и исследование объемных и длинномерных наноструктурных 
высокопрочных материалов на основе тройного сплава Ti50Ni25Cu25 с эффектами памяти 
формы» (2011 г.), «Разработка и исследование тонко- и длинномерных наноструктурных 
высокопрочных материалов на основе тройного сплава Ti50Ni25Cu25 с эффектами памяти формы 
для интеллектуальных наноактюаторов и сенсоров» (2013 г.), грантам РФФИ №№11-02-0021, 
13-02-96012, 14-02-00379 и гранту РНФ №15-12-10014.  
 
Соответствие диссертации паспорту специальности 
Диссертация соответствует пункту 1 “Изучение взаимосвязи химического и фазового 
составов (характеризуемых различными типами диаграмм), в том числе диаграммами состояния 
с физическими, механическими, химическими и другими свойствами сплавов», пункту 2 
“Теоретические и экспериментальные исследования фазовых и структурных превращений в 
металлах и сплавах, происходящих при различных внешних воздействиях”, пункту 3 
“Теоретические и экспериментальные исследования влияния структуры (типа, количества и 
характера распределения дефектов кристаллического строения) на физические, химические, 
механические, технологические и эксплуатационные свойства металлов и сплавов», пункту 9 
“Разработка новых принципов создания сплавов, обладающих заданным комплексом свойств, в 
том числе для работы в экстремальных условиях» паспорта специальности 05.16.01 
“Металловедение и термическая обработка металлов и сплавов”. 
 
Публикации 
По теме диссертации опубликованы 12 статей в журналах, входящих в перечень ВАК, 1 
глава в международной монографии, 2 патента РФ на изобретение, 35 тезисов докладов в 
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материалах российских и международных конференций и совещаний. Основные публикации 
приведены в списке литературы. 
 
Структура и объем диссертации 
Диссертация состоит из введения, семи глав, заключения и списка литературы. Работа 
содержит 161 страницу текста, 112 рисунков, 23 таблицы, 13 формул, список цитированной 
литературы из 146 наименований. 
Первая глава представляет краткий обзор экспериментальных и теоретических 
исследований мартенситных превращений, их структурных механизмов и кинетики. 
Рассмотрены образование мартенситных фаз, их структурные типы, в том числе в сплавах на 
основе никелида титана. Обсуждаются особенности морфологии и микроструктуры 
термоупругого мартенсита, предмартенситные явления и эффекты памяти формы. Дан обзор 
известных работ по влиянию легирования на фазовый состав и ТМП в сплавах с ЭПФ на основе 
Ti-Ni, включая их УМЗ модификации. Описаны возможные применения сплавов с ЭПФ в 
технике и медицине. В конце главы сформулированы цель и задачи исследования. 
Вторая глава посвящена описанию изученных материалов, методов их получения, 
режимов термообработки, методов и методик проведения экспериментов, измерений свойств и 
структурных исследований. 
В третьей главе изучены структурно-фазовые превращения и свойства 
поликристаллических квазибинарных сплавов системы TiNi-TiCu прецизионного состава. 
В четвертой главе исследовано влияние быстрой закалки из расплава на структуру, 
фазовые превращения и свойства сплавов квазибинарного состава системы TiNi-TiCu. 
В пятой главе приведены результаты исследования влияния отклонения химического 
состава от стехиометрического Ti50Ni25Cu25 по титану и никелю или по титану и меди на 
структуру, фазовые превращения и свойства быстрозакаленных сплавов.  
Шестая глава посвящена детальному анализу особенностей структуры, фазовых 
превращений в обычных поликристаллических и БЗР тройных сплавах Ni-Ti-Hf с 
высокотемпературным эффектом памяти формы. 
В седьмой главе рассмотрены конструкционные и функциональные свойства 
исследованных сплавов с ЭПФ, представляющие наибольший интерес для их применения, и 
обсуждаются возможности их практического использования. 
Главы 3-7 содержат краткие выводы. В заключении работы представлены общие 





Глава 1 Литературный обзор 
 
Создание новых материалов и разработка технологий их производства всегда являлись 
одними из важных задач физического материаловедения. Металлы и их сплавы, 
предназначенные для различных сфер деятельности человека, прежде всего используются в 
качестве конструкционных материалов. Так называемые функциональные материалы относятся 
к другой общности металлических материалов, назначение и применение которых в основном 
определяется их особыми и подчас уникальными физико-техническими характеристиками 
(электрическими, магнитными, температурно зависящими, химическими и др.). Специальный 
класс функциональных и одновременно конструкционных материалов образуют металлические 
сплавы с бездиффузионными мартенситными превращениями (МП) и обусловленными ими 
эффектами памяти формы (ЭПФ) [1-25]. В преддверии МП в них также были обнаружены 
предпереходные или предмартенситные явления (размягчение упругих модулей и фононных 
мод, особые наноструктурные состояния) [5, 8, 11, 12, 15, 17, 21-24].  
В последние 25-30 лет самые разные сплавы, которые испытывают МП, были 
исследованы прежде всего структурными методами и накоплены обширные данные, 
касающиеся различных аспектов МП. В этой группе материалов сплавы на основе никелида 
титана, прежде всего бинарные, выделяет комплекс очень важных характеристик: самые 
высокие прочностные и пластические свойства и эффекты термомеханической памяти (памяти 
формы и сверхупругости), а также высокая надежность, термомеханическая, 
механотермическая и термоциклическая долговечность, свариваемость, жаропрочность, 
коррозионная стойкость, биологическая совместимость и ряд других [4, 6-17, 21-25]. Данные 
обстоятельства делают незаменимыми сплавы никелида титана и обусловливают в настоящее 
время и в будущем их широкое, а в ряде случаев, например в медицине, в электронике и 
электротехнике, в авиации и космонавтике, на транспорте и в бытовой технике, 
исключительное практическое применение в качестве функционального материала нового 
поколения. В настоящей главе дан обзор современных исследований по сплавам с ЭПФ. 
 
1.1 Мартенситные превращения, их структурные механизмы и кинетика 
 
МП представляют один из основных видов фазовых превращений в твердом состоянии и 
происходят во многих металлических сплавах (на основе Ti, Mn, Fe, Co, Ni, Cu, Zr, Ag, In, Au, 
U, Pu и др.), интерметаллических и металлокерамических соединениях (таблица 1.1) [1-25]. 
Ключевыми кристаллоструктурными особенностями всех МП являются закономерный 
механизм осуществляющих структурную перестройку перемещений атомов при сохранении их 
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соседства (или ближайшего окружения), упорядоченный и ориентированный характер таких 
смещений в процессе превращения кристаллической структуры аустенитной фазы в 
мартенситную фазу, важными следствиями которых становятся заметный макроскопический 
сдвиг и, например, появление рельефа на предварительно полированной поверхности. Г.В. 
Курдюмов на основе обобщения многих экспериментальных фактов отметил следующую 
принципиально важную особенность мартенситного превращения: «Мартенситное 
превращение состоит в закономерной перестройке решетки, при которой атомы не 
обмениваются местами, а лишь смещаются друг относительно друга на расстояния, не 
превышающие межатомные» [1, 3, 18].  
 
Таблица 1.1 – Классификационные параметры сплавов, испытывающих МП [17] 
Сплав Состав Темп. инт. 
МП, К 




20-35 ат.% Ni 




































22-26 ат.% Pt 















15-25 ат.% Cu 















18-23 ат.% Tl 













Au-Cd 45-50 ат.% Cd 120÷+370 10-15 ОЦК/ГЦР(В19) да, B2 -0,2÷-0,4 c/a, b/a 
Cu-Zn(Me) 38-40 ат.% Zn 120÷+370 10-20 ОЦК/ГЦР да, B2 -0,5 -˝- 
Cu-Sn ∼15 ат.% Sn 120÷+320 10-20 ОЦК/ГЦР да, DO3 -0,5 -˝- 
Cu-Al-Me 14-15 ат.% Al 120÷+320 10-20 ОЦК/М да, DO3 -0,3 -˝- 
Cu-Au-Zn 23-28 ат.% Au 120÷+320 10-15 ОЦК/9R да, L21 -0,5 -˝- 
Ni-Al(Me) 
Ni-Mn(Me) 
36-38 ат.% Al 













































В этом определении выделено главное, что отличает МП от других фазовых 
превращений. Бездиффузионный сдвиговый механизм перестройки определяет уникальные 
закономерности МП, кристаллогеометрические соотношения и размерно-ориентационную 
связь между атомно-кристаллическими решетками аустенитной и мартенситной фаз, их 
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структурно-морфологические признаки, такие как форма кристаллов мартенсита, их границы 
между собой и с аустенитной фазой (или габитусные плоскости), а также внутреннюю 
структуру фаз. Безусловно важную роль при этом играют различия удельных атомных объемов 
аустенитной и мартенситной фаз ΔV/V=(Vm-Va)/Va, направления и величины 
макроскопического (однородного) сдвига, характер и величины неоднородных 
(перетасовочных) смещений атомов [6-17].  
Физическая причина МП заключается в нарастании неустойчивости кристаллической 
решетки аустенита, обусловленной возможностью изменения симметрии и параметров 
исходной решетки, которые обеспечивают снижение свободной энергии системы [1-17]. 
Термодинамический анализ МП основан на исследовании температурных зависимостей 
свободных энергий исходной аустенитной и конечной мартенситной фаз и их разности ΔF. 
Точка их равенства T0 есть температура равновесия фаз, а ΔF определяют движущие силы МП, 
прямого или обратного. Компенсация “нехимических” вкладов (упругого и поверхностного) 
энергий требует переохлаждения или перегрева, которые определяют температурный 
гистерезис МП или, говоря иначе, межкритический интервал [1-19]. 
По кинетике возникновения мартенситной фазы (зависимости от температуры и 
времени) все МП подразделяют на два типа: атермические и изотермические [3]. Необходимо 
также отметить, что был обнаружен ряд сплавов, в которых наблюдаются обе кинетики МП. 
Протекающее по атермической кинетике МП не зависит от скорости охлаждения в широком 
диапазоне ее изменения. При понижении температуры происходит увеличение количества 
мартенситной фазы, а при постоянной температуре превращение быстро исчерпывается. 
Атермическое МП имеет четко определяемые критические температуры начала и конца 
прямого (Мs, Мf) и обратного (Аs, Аf) переходов и температурный гистерезис ΔT. Величина 
гистерезиса ΔT при атермическом МП может колебаться от нескольких сотен градусов, 
например, в сталях и сплавах на основе железа до нескольких десятков и единиц градусов, 
например, в сплавах на основе цветных и благородных металлов [3-7]. 
В сталях и сплавах с атермическим (взрывным) МП, сопровождаемым большими 
(превышающими 1-2 %) объемными изменениями ΔV/V и гистерезисом ΔT (см. таблицу 1.1), 
мартенситные кристаллы быстро приобретают свои конечные размеры при охлаждении ниже 
Мs и дальнейшее превращение, которое часто растягивается на значительный интервал 
температур, происходит в основном путем образования и роста новых кристаллов мартенсита. 
В сталях МП часто не доходит до конца и тогда сохраняется так называемый остаточный 
аустенит [2, 3, 13, 14, 16].  
При прямом МП с большим ΔV/V образуются высокодефектные кристаллы мартенсита 
(с высокой плотностью дислокаций, нанодвойников и дефектов упаковки). В результате 
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обратного МП ревертированная аустенитная фаза может наследовать высокую плотность 
дефектов и ее исходное состояние (имевшееся до превращения) не полностью 
восстанавливается. Это явление в сталях названо фазовым наклепом [1, 2]. Образование 
аустенита происходит при значительном перегреве выше температуры фазового равновесия, Т0, 
в основном посредством возникновения в мартенсите, как правило на межкристаллитных 
границах и субграницах, кристаллов аустенитной фазы и их последующего часто диффузионно-
контролируемого роста при нагреве. Оба механизма могут осуществляться одновременно и 
конкурентно. Такой процесс наблюдается при обратном превращении в сталях и титановых 
сплавах при повышенных температурах [3, 13, 14, 16]. 
Сплавы с изотермической кинетикой МП можно переохладить в аустенитном состоянии 
до температур, меньших обычно реализуемой Мs. Последующая выдержка при определенной 
температуре или ее повышение инициирует МП. Такой тип кинетики был обнаружен в сплавах 
на основе железа, а затем и в некоторых сплавах цветных металлов. Изотермическое МП при 
постоянной температуре может протекать во времени от нескольких минут до десятков и сотен 
часов [3, 5]. Кристаллы изотермического мартенсита в целом имеют подобную атермическому 
мартенситу субструктуру и морфологию, хотя и более дисперсную и несовершенную. Все 
основные признаки МП для них сохраняются. Нагрев в интервал температур Аs–Аf вызывает 
обратное превращение и ревертированным аустенитом наследуются дефекты структуры и, 
прежде всего, дислокации и отдельные двойники.  
Открытие советскими учеными Г.В. Курдюмовым и Л.Г. Хандросом термоупругих 
мартенситных превращений (ТМП) стало одним из важных научных событий XX-го века [18, 
19]. Оно определило ускоренное развитие инновационно-привлекательного научного 
направления по созданию новых материалов, изучению и практическому использованию 
проявляемых ими эффектов термомеханической памяти формы (ЭПФ, однократного и 
термоциклически обратимого, псевдоупругости и ряда других) [4-19]. Атермическое ТМП в 
отличие от атермических нетермоупругих МП характеризуется достаточно малыми ΔV/V и ΔT 
(см. таблицу 1.1). Его наиболее существенными чертами являются особое строение, высокая 
мобильность межфазных границ мартенситных кристаллов, определяемые их высокой 
кристаллоструктурной сопряженностью (решеточной когерентностью) с исходной фазой, и, как 
следствие, существенное накопление упругой энергии в процессе прямого ТМП. При 
термоупругом равновесии между аустенитной и мартенситной фазами практически 
выполняется условие баланса между химической движущей силой и возникающей при МП 
упругой энергией [6-12]:  
 Δgхим + Δgупр = 0                                 (1.1) 
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В химически однородных материалах химическая движущая сила практически 
постоянна по объему, а распределение запасенной энергии упругих напряжений (упругой 
энергии) в превращающемся материале существенно неоднородно [25]. Если образование 
мартенситных кристаллов будет сопровождаться значительной пластической деформацией, 
происходящей путем образования различных дефектов (вакансий, дислокаций, двойников и их 
скоплений), то это может нарушить баланс химической и упругой энергий в общем изменении 
энергии (что должно быть учтено в (1.1) добавочным неупругим вкладом). Но такой механизм 
релаксации напряжений приведет к снижению подвижности межфазной границы. В результате 
как прямое, так и обратное МП могут перестать быть термоупругими и будут происходить по 
другому, конкурирующему механизму гетерогенного зарождения и последующего роста 
кристаллитов аустенита различных ориентаций внутри мартенситной фазы [3, 13, 14].  
При ТМП с изменением температуры межфазные границы легко перемещаются, в том 
числе фронтальным и боковым ростом, как в сторону исходной фазы при охлаждении, так и 
внутрь мартенситной фазы при нагреве [5-7]. Достаточно небольшого, в несколько градусов, 
изменения температуры для того, чтобы границы начали двигаться. Макроскопическая 
подвижность межфазных границ кристаллов в целом обусловлена их когерентностью, 
запасаемой при прямом ТМП упругой энергией и существенно низкими упругими модулями. 
Аналогичным образом влияют приложенные напряжения или магнитное поле: под внешней 
нагрузкой кристаллы мартенсита растут, при ее снятии - уменьшают свои размеры и полностью 
исчезают.  
Изменение структурного состояния исходной аустенитной фазы может привести к 
существенному уменьшению температурного гистерезиса и появлению некоторой "наведенной" 
термоупругости. Так, в сплавах железа с атомноупорядоченным аустенитом или с дисперсными 
частицами при охлаждении за счет эффекта наследования возникает мартенситная α'-фаза с 
высокой степенью тетрагональности кристаллической решетки (с/а достигает значений 
1,12÷1,17), как следствие, значительно уменьшаются гистерезис ΔТ и ΔV/V при γ – α' МП. 
Полагают, что повышенная тетрагональность решетки мартенсита улучшает адаптивные 
условия для сохранения когерентности между образующейся аустенитной и 
тонкодвойникованной мартенситной фазами и, тем самым, обеспечивает более высокую 
подвижность межфазных границ. При увеличении размера выделившихся частиц, когда они 
теряют когерентность с матрицей, а также при атомном разупорядочении аустенита или 
мартенсита кристаллическая решетка мартенсита вновь становится ОЦК, а гистерезис теперь 
уже вновь нетермоупругого по кристалло-структурному механизму МП возрастает до 
исходного, предшествовавшего старению или упорядочению значения [11, 12, 25]. 
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Установлено, что кристаллы термоупругого мартенсита содержат особые структурные 
дефекты в виде когерентных нанодвойников и дефектов упаковки, возникающие в результате 
неоднородного сдвига, обусловленного как собственно самим деформационным механизмом 
МП, так и скорее механизмом упруго-пластической аккомодационной (или адаптивной) 
релаксации появляющихся напряжений. Интересно, что они практически полностью обратимо 
аннигилируют при обратном переходе мартенсита в аустенитную фазу, а наследуемые 
ревертированным аустенитом дислокации и двойники даже обеспечивают эффект 
"тренировки", повышая обратимость ТМП и термостабильность ЭПФ [5-17].  
Обратимость МП, под которой следует понимать физическую и кристаллоструктурную 
обратимость фазового превращения, первоначально происходящего при охлаждении или при 
приложении внешних напряжений, при последующих нагреве или снятии напряжений, является 
одной из важных характеристик, играющих основную роль в ЭПФ. Может происходить как 
полное восстановление начального (предшествовавшего МП) структурного состояния 
ревертированной высокотемпературной аустенитной фазы (в случае ТМП), так и, напротив, его 
неполное восстановление. При этом аустенит заметно отличают микроструктурные 
особенности, возникшие в результате прямого наследования от мартенсита или в процессе 
обратного перехода при нагреве (новые зерна, включения второй фазы, дефекты упаковки, 
двойники, дислокации, поры, вакансии и др.) [1-17, 25].  
 
1.2 Типы мартенситных фаз и кристаллогеометрические схемы их образования  
 
При МП кристаллическая структура аустенитной фазы ниже температуры Мs 
испытывает переход в структуру мартенситной фазы (см. таблицу 1.1). При этом термоупругий 
мартенсит обладает структурой более низкой симметрии, чем аустенит. Если аустенит имеет 
атомноупорядоченную структуру, то очевидно и мартенсит будет атомноупорядоченным [5]. 
В бинарных и многокомпонентных цветных ОЦК β-сплавах в зависимости от основного 
химического состава и концентрации дополнительных легирующих элементов возможно 
атомное упорядочение кубической решетки по следующим трем основным вариантам: 
структурный тип Д03 (обозначение фазы β1, стехиометрический состав определяется формулой 
А3В); тип В2 (обозначение фазы β2, состав определяется формулой АВ); тип L21 (обозначение – 
фаза Гейслера или β3, состав А2ВС). ОЦК-решетка неупорядоченных β-фаз и 
атомноупорядоченных по В2 типу β2-фаз содержит 2 атома в элементарной ячейке (а∼0,3 нм). 
Решетка упорядоченных β1 и β3-фаз содержит 16 атомов и имеет удвоенный параметр (а≈0,6 
нм) по сравнению с решеткой β2 или неупорядоченной β-фазы [5-12, 25].  
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Кристаллическая структура мартенсита в данных сплавах, легированных различными 
химическими элементами, зависит от их состава. В таблице 1.2 представлены параметры ряда 
орторомбических и моноклинных кристаллических решеток типичных мартенситных фаз, 
образующихся в сплавах меди и золота и, для сравнения, в В2-сплавах Ni-Al. В таблице 1.2 
использована также другая система описания структуры фаз, возникающих в сплавах с В2 и Д03 
– сверхструктурами (2М, 6М, 14М) [12].  
 
Таблица 1.2 - Обозначения и параметры кристаллической структуры типичных термоупругих 









2O / D03 а = 0,43896 Cu-Al-Ni / a = 0,43896 
 b = 0,53424 γ1'-2H b = 0,53427 
 с = 0,42244  с = 0,42244 
2О / В2 а = 0,4859 Au-Cd / a = 0,4859 
 b = 0,3151 γ2'-2Н b = 0,3151 
 с = 0,4766  с = 0,4766 
2M / D03 а = 0,4503 Cu-Al-Ni / a = 0,4503 
 b = 0,5239 α1'-6R b = 0,5239 
 с = 0,4500  с = 1,277 
 β  = 108,8°  β  = 89,3° 
2М / В2 а = 0,418 Ni-A1 / a = 0,418 
 b = 0,271 3R b = 0,271 
 с = 0,418  с = 0,628 
 β  = 99,2°  β = 80,0° 
6M / D03 а = 0,4430 Cu-Al-Ni / a = 0,4430 
 b = 0,5330 β1'-18R b = 0,5330 
 с= 1,279  с = 3,819 
 β  = 95,6°  β = 89,0° 
6М / В2 а = 0,4412 Cu—Zn / a = 0,4412 
 b = 0,2678 β2''-9R b = 0,2678 
 с= 1,283  c= 1,919 
 β  = 94,9°  β = 88,4° 
14М / В2 а = 0,4172 Ni-Al / a = 0,4172 
 b = 0,2690 7R b = 0,2690 
 с = 2,888  c= 1,4450 
 β  = 93,9°  β  = 85,6° 
 
В бинарных сплавах никелида титана Ti-Ni мартенситное превращение происходит в 
сравнительно узкой области концентраций титана и никеля вблизи эквиатомного (50 ат.%) 
состава. Высокотемпературная β2-фаза имеет ОЦК В2-решетку с параметром а≈0,3 нм [7-12]. 
Ниже ∼350 К В2-фаза сплавов Ti-Ni превращается в мартенситную фазу. Мартенсит в бинарных 
и малолегированных сплавах TiNi имеет моноклинную структуру, обозначаемую как В19', с 
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параметрами решетки близкими: а = 0,289 нм, в = 0,462 нм, с = 0,412 нм, β = 97° [7-12]. В 
квазибинарных сплавах TiNi-TiMe (Me=Cu, Pd, Pt, Au) в широком интервале температур, 
вплоть до 1270 К, появляется также орторомбический B19-мартенсит [12, 15].  
Как известно, для конкретных МП в определенных металлах и сплавах был предложен 
ряд кристаллогеометрических схем их перестройки. Первой появилась модель Бейна 
трансформации γ-решетки в α-решетку в сталях и сплавах железа (рисунок 1.1) [1-3].  
 
Рисунок 1.1 - Схема перестройки атомно-кристаллической решетки ГЦК - ОЦК по Бейну. 
Жирными линиями в двух элементарных ячейках ГЦК γ-решетки выделена тетрагональная α-
ячейка – прообраз решетки мартенсита. Ось деформации Бейна: а – [001]γ, б – [100]γ, в – [010]γ 
[3] 
 
В ней вместо для удобства за базисную выбирается ОЦТ решетка с отношением осей с/а 
= √2/1 = 1,41. Для получения ОЦК (или ОЦТ) структуры мартенсита с реальными параметрами 
ОЦТ решетка сжимается вдоль оси с <001> и расширяется вдоль осей а <100> и <010>. 
Перестройка по такой схеме должна приводить к ориентационным соотношениям (о.с.): 
 {001}γ // {001}α, <110>γ // <100>α                                    (1.2) 
Однако, при  рентгеновских исследованиях сталей и сплавов железа с нетермоупругими 
МП были установлены иные о.с. и габитусные плоскости по сравнению с предполагаемыми в 
модели Бейна [3]. Поэтому в феноменологических кристаллографических теориях МП для 
сталей и сплавов железа деформация Бейна дополняется последующим физически слабо 
обоснованным поворотом как целого всей решетки [3, 11]. Кроме того, по схеме Бейна из 
каждого кристалла исходной кубической фазы должны возникать кристаллы кубического 
мартенсита лишь трех вариантов ориентировок, но в сталях были обнаружены 24 или 12 
ориентировок эквивалентных вариантов.  
Поэтому в дальнейшем для сталей были предложены другие схемы перестройки 
решеток, отвечающие эксперименту (рисунок 1.2). Взаимная ориентация между γ- и α-фазами, 
известная как о.с. Курдюмова-Закса и приводящая к 24 вариантам, была обнаружена для МП в 



















Рисунок 1.2 - Схема перестройки Курдюмова - Закса для g→α превращения в стали Fe - 1,4 
масс.% С [3] 
 
На монокристаллах сплава Fe - 30 масс.% Ni были установлены несколько иные о.с. 
между исходной и мартенситной фазами, названные соотношением Нишиямы [13]:  
 {111}γ // {110}α, < 11>γ // <1 0>α                                       (1.4) 
Вариантов таких ориентировок может быть только 12. Бюргерсом была предложена 
схема мартенситной перестройки атомноупорядоченной ОЦК β1-фазы в упорядоченную 
гексагональную γ'-фазу в сплаве Cu-Al (рисунок 1.3) [14]. При такой схеме перестройки имеют 
место последовательность упаковки АВ и 12 вариантов о.с. в согласии с экспериментом и для β 
(ОЦК) и α (ГПУ) фаз в титановых и циркониевых сплавах: 
 {110}β // (001)α, <111>β // [100]α                                   (1.5) 
Уже из рассмотренных представлений следует, что МП является деформационным 
процессом, поскольку закономерно изменяются макроскопические размеры и субструктура 
материала, и его следует рассматривать как еще один особый вид деформации - деформацию по 
мартенситному механизму [3]. Как самостоятельный, он тем более имеет смысл, поскольку 
кристаллиты мартенситной фазы всегда содержат вполне определенные структурные дефекты: 
дислокации, их скопления, линии скольжения, ячеистую структуру, тонкие нанодвойники, 






возникающей дефектной структуры, особенности которой коррелируют с типом МП 
(термоупругим или нетермоупругим атермическим, изотермическим), определяется 
механизмом и структурными параметрами перестройки и, соответственно, химическим 
составом сплавов [25]. 
 
 
Рисунок 1.3 - Схема перестройки ОЦК → ГПУ в сплаве Cu – Al [14] 
 
В бинарных и многокомпонентных сплавах на основе никелида титана при 
определенных концентрациях легирующих элементов могут происходить следующие ТМП: B2 
↔ B19, B2 ↔ B19’, В2 ↔ R, либо каскады превращений: B2 ↔ B19 ↔ B19’, B2 ↔ R ↔ B19’. 
Данные фазовые превращения происходят с понижением симметрии, сопровождаются скачком 
удельного атомного объема и являются фазовыми переходами первого рода [6-17]. 
 
Переход B2↔B19. Структурный тип решетки аустенита - В2 (кубическая 
объмноцентрированная). Ромбическая решетка мартенсита имеет структурный тип  В19 [7]. 
Формально перестройку решетки из В2 в В19 можно описать однородной деформацией, 
подобной бейновской, используя матрицу перехода [15] (1.6): 
 


























где εi – деформация: ε1 = (аВ19 – аВ2)/аВ2, ε2 = (bВ19 – √2аВ2)/ √2аВ2, ε3 = (cВ19 – √2аВ2)/ √2аВ2; а, b, c 
– параметры кристаллических решеток аустенита и мартенсита. 
Рисунки 1.4 а, б показывают трансформацию тетрагональной ячейки, выделенной из 
четырех В2-ячеек по схеме Бейна, в ромбическую решетку В19. Для полного соответствия 
реальной структуре следует ввести перетасовочные сдвиги атомных плоскостей (010) в 
направлении [001] и компенсирующие их сдвиги соседних параллельных плоскостей (010) в 
противоположном направлении на каждом последующем межплоскостном промежутке. Схемы 
расположения и смещения атомов титана и никеля в виде жестких сфер представлены на 
рисунке 1.5. Перпендикулярно плоскости (100) В2 || (100) В19 происходит сжатие вдоль оси 
[100]В19 || [100]B2  на величину ∆, равную минус 0,01 нм (рисунки 1.5 а, в). В направлении 
[010]В19 || B2 реализуется растяжение на величину ∆, равную 0,01 нм (рисунки 1.5 а, г). В 
направлении [001] В19 || [011] В2 происходит растяжение на величину ∆, равную 0,03 нм (рисунок 
1.5 г).  
 
Переход B2 ↔ B19’. Моноклинная решетка мартенсита отвечает структурному типу 
В19’. Матрица перехода для однородной кубической дисторсии при перестройке решетки из 
В2-аустенита в В19’-мартенсит записывается следующим образом [15] (1.7): 
D = ,                                                 (1.7) 
где величина t равна tg (β - 90°). 
Здесь дополнительной однородной деформацией, превращающей орторомбическую 
ячейку в моноклинную, является сдвиг (100)[001] на угол β (рисунок 1.6) [7].  
Для создания реальной модели перестройки необходимо учитывать соответствующие 
перетасовочные компенсационные атомные смещения, сочетающие сдвиги {011}<100> и  
{ }<011> [12, 15]. 
 
Переход B2 ↔ R. В случае R-мартенсита ромбоэдрическая (точнее тригональная) 
дисторсия кубической решетки В2 формально в соответствии с о.с. и другими 
экспериментальными данными выполняется небольшим однородным удлинением вдоль 
пространственной диагонали <111>В2, сжатием в перпендикулярной плоскости {111} и 












































Рисунок. 1.4 - ГЦТ-ячейка на базе четырех ячеек В2 (а) и элементарная ячейка фазы В19 (б) в 












































Рисунок 1.5 - Схемы расположения и смещения атомов титана и никеля в виде жестких сфер 
при переходе В2 → В19, а – смещения атомов в плоскостях (011) В2 || (001) В19; б, в – смещения 



















































Рисунок 1.6 - Элементарная ячейка фазы В19’ в сплавах на основе никелида титана [7] 
 
1.3 Особенности морфологии и микроструктуры термоупругого мартенсита  
 
Выполненные микроструктурными методами исследования морфологических 
особенностей кристаллов мартенсита в различных металлах и сплавах свидетельствуют об их 
большом разнообразии. Среди основных форм кристаллов можно выделить следующие: 
реечные, пластинчатые, клиновидные, копьевидные, различное сочетание которых (пакетное, 
пакетно-пирамидальное, фермообразное или иное) обеспечивает определенную аккомодацию 
возникающих при данном фазовом превращении напряжений [7, 15-17]. На особенности 
образующихся при охлаждении мартенситных кристаллов большое влияние могут оказывать 
состав сплава, тип МП, температура, скорость охлаждения, размер зерна исходной аустенитной 
фазы (например, в монокристаллах возможно ТМП с образованием одного монокристалла 
мартенсита), величина приложенных или возникающих при МП напряжений [7, 15-17, 25]. При 
росте мартенситного кристалла аустенитная фаза будет ему препятствовать и по мере 
увеличения размеров кристалла повышается упругая энергия системы, что может привести к 
прекращению роста данного кристалла. Для дальнейшего увеличения размеров кристаллов 
необходимо дополнительное охлаждение. Накопление упругой энергии влияет также и на их 










ТМП всегда происходит путем формирования иерархии самоаккомодирующих групп 
мартенситных пластин (до 6 в одном зерне исходной фазы), состоящих из четырех 
ориентационных вариантов, а в сумме получается 24 кристаллографических варианта 
мартенситных пластин [7-17]. Границы между отдельными пластинами в группе могут иметь 
обычную габитусную ориентировку, то есть такую же, как между мартенситной и аустенитной 
фазой, и двойниковые (между соседними пластинами).  
Механизм образования самоаккомодирующих групп требует выполнения трех условий 
для их возникновения: кристаллогеометрического (за счет появления более чем двух вариантов 
мартенситных пластин); макроскопического (условия минимума деформации формы); 
микроскопического (или кристаллографического), определяющих необходимые плоскости 
стыковки между вариантами [25]. Эти критерии в общем случае приводят к появлению 16 
групп ориентировок треугольных образований вокруг каждого полюса {100}В2 и 
возникновению 48 комбинаций таких образований, что было подтверждено наблюдениями. В 
целом описанные особенности и принципы формирования морфологии кристаллов присущи 
ТМП во всех материалах [5-17]. Внутренняя структура кристаллов мартенсита, как правило, 
содержит дефекты. Их появление обусловлено самим деформационным механизмом МП. 
Природа и тип дефектов установлены методами просвечивающей электронной микроскопии 
(ПЭМ). В кристаллах термоупругого мартенсита могут образовываться следующие виды 
дефектов: дислокации, тонкие нанодвойники, дефекты упаковки (ДУ), антифазные границы 
(АФГ), если мартенситная фаза возникает из упорядоченной фазы аустенита [5, 7, 12, 15]. 
В бинарных и легированных многокомпонентных сплавах никелида титана  при 
определенных концентрациях третьего элемента (например, при содержании железа менее трех 
процентов, кобальта менее семи процентов) охлаждение ниже температуры начала 
мартенситного превращения Ms приводит к образованию моноклинного B19ʹ-мартенсита [7-17]. 
Рентгенографически появление B19ʹ-мартенсита фиксируется по появлению собственных 
дифракционных отражений. Анализ температурных зависимостей рентгеновских данных 
позволяет описать эволюцию параметров решетки B19ʹ-мартенсита. Оказалось, что при 
охлаждении ниже температуры Ms имеет место анизотропное и нелинейное изменение 
параметров решетки, сопровождающееся уменьшением удельного объема VB19ʹ [7-15]. При этом 
на фоне некоторого снижении параметра aB19ʹ (примерно, на один процент при охлаждении до 
∼100 К) параметр bB19ʹ может уменьшаться сильнее (до двух процентов), а параметр cB19ʹ и угол 
β, напротив, растут (до 1,5 процентов) [15]. 
При исследованиях методами ПЭМ в экспериментах in situ вблизи температуры Ms 
наблюдалось гетерогенное зарождение кристаллов B19ʹ-мартенсита на дислокациях, 
		
27 
межфазных границах, включениях второй фазы, субграницах и границах зерен [15]. 
Ориентационные соотношения B19ʹ- и B2-фаз близки к Бейновским [15]:  
[100]B19’ ⎪⎢<100>B2, [010]B19’ ⎪⎢< >B2; [001]B19’ ⎪⎢<011>B2                   (1.8)                 
Обращает на себя внимание многообразие структурно-морфологических вариантов 
мартенсита после завершения превращения (рисунок 1.7). Наблюдались отдельные 
линзовидные пластинчатые кристаллы, которые группируются в пакеты попарно 
двойникованных кристаллов, последние в свою очередь объединяются в виде пачек, ферм, 
косоугольных ветвлений. Размеры отдельных кристаллов варьируют в значительных пределах и 
могут достигать единиц микрометров и их долей. Кристаллы содержат различные внутренние 
дефекты. К ним относятся двойники I типа по { }B19ʹ, двойники II типа <011>B19ʹ, 
составные двойники и дефекты упаковки по (001)B19ʹ, антифазные границы (АФГ) [15]. Именно 
двойники II типа <011> в феноменологических кристаллографических теориях используют как 
геометрически необходимые для обеспечения сдвига с инвариантной решеткой, а остальные 














Рисунок 1.7 - Морфология В19’-мартенсита, а, б – светлопольные ПЭМ изображения; в – 
электронограмма, сечение обратной решетки, о.р. (010)В19 [15] 
 
Тонкие вторичные микродвойники и дефекты упаковки приводят к появлению тонких 
штрихов диффузного рассеяния по [ ]*B19ʹ' и [001]*B19'ʹ на микроэлектронограммах. 










границы, тогда как границы двойников II типа иррациональны и содержат ступенчатые плоские 
участки по плоскостям ( ) и (011)B19ʹ' [25]. Пространственная аккомодация упругих 
напряжений, обусловленных образованием B19ʹ-мартенсита, обеспечивается на микроуровне 
появлением микродвойников, а на мезоуровне (как правило, в пределах зерна) - формированием 
пакетно-пирамидальной морфологии кристаллов (рисунок 1.8 а).  
 












Рисунок 1.8 - Морфология В19’- (а) и В19- (б) мартенсита (Х 100 крат) [15] 
 
ПЭМ исследования показали [15], что при охлаждении вблизи температуры Msʹ в ряде 
сплавов (Ti-Ni, Ti-Ni-Fe, Ti-Ni-Co и др.) возможно гомогенное зарождение тонких 
пластинчатых монокристаллов R-мартенсита внутри зерен B2-аустенита. Они имеют габитус 
типа {110}B2 и наблюдаются как на светло-, так и на темнопольных изображениях R-фазы - в 
структурных (типа 330, 222Н) и сверхструктурных рефлексах (100, 110, 111Н и др.) на фоне 
«светящихся» элементов твидового контраста в остаточном аустените.  
Наряду с гомогенным механизмом B2 → R-превращения в in situ электронно-
микроскопических экспериментах было обнаружено гетерогенное зарождение 
монокристальных пластин R-мартенсита на дислокациях, их скоплениях, включениях любой 
второй фазы: карбидов TiC, оксидов Ti4Ni2Ox, выделяющихся при старении частицах Ti3Ni4, 
Ti2Ni3, TiNi3. При этом могут образовываться  как одиночные кристаллы, так и сразу пакеты 
пластинчатой морфологии от границ зерен. Последние представляют собой сочленения пластин 
R-мартенсита по плоскости типа {110}B2 двух двойниково-связанных ориентаций. Установлено 
[15], что плоский габитус кристаллов R-фазы близок к {110}B2, а ориентационные соотношения 





{111}B2 || (111)R ||  (001)H, < >B2 || [ ]R || [100]H, < >B2 || [ ]R || [210]H.       (1.9) 
Символы R и H обозначают два разных базиса: ромбоэдрический и гексагональный, 
выбранные для описания решетки  R-мартенсита. 
Микроструктура в однофазном мартенситном состоянии после завершения                
B2→R-перехода может быть описана пакетной морфологией (рисунок 1.9). В пределах зерен 
средних размеров (50-70 мкм) присутствуют десятки пакетов кристаллов-пластин, попарно 
двойникованных по плоскостям габитуса и двойникования {110}B2. Сочленения между 
вариантами шести пакетов попарно двойникованных кристаллов возможны как по плоскостям 
{110}B2, так и по плоскостям {100}B2. Последнее наблюдается гораздо реже. На 
электронограммах R-мартенсита по сравнению с электронограммами В2-аустенита появляются 
собственные рефлексы в положениях, кратных 1/3 соответствующего вектора обратной 
решетки В2-аустенита [15]. 
 
Рисунок 1.9 - Пакетный R-мартенсит, а – светлопольное ПЭМ изображение; б, в – типичные 
электронограммы, сечение обратной решетки {001}В2 [15] 
 
В19-мартенсит образуется в ряде тройных сплавов, легированных золотом, платиной, 
палладием, но наиболее изучен в сплавах с медью [7, 15-17, 25-36]. Ориентационные 
соотношения с В2-матрицей и между собой, а также морфология кристаллов B19- и B19ʹ-
мартенсита во многом схожи (см. рисунок 1.8 б) [15]. Однако вблизи точки начала МП B2 → 
B19 кристаллы B19-мартенсита не содержат внутренних двойников и дефектов упаковки [27, 
30]. Они появляются, например, в сплавах с медью лишь при низких температурах, когда 







существенно уменьшается удельный объем фазы B19 или происходит следующее превращение 
B19 → B19ʹ [30].  На рисунке 1.10 представлен пример температурных зависимостей магнитной 
восприимчивости χ(T) сплавов Ti50Ni50-xCux (x ≤ 25 aт.%), указывающих на появление двух 



















Рисунок 1.10 - Температурные зависимости магнитной восприимчивости χ(T) сплавов Ti50Ni50-
xCux (x ≤ 25 aт.%) [33] 
 
Следует отметить, что для данных мартенситных фаз R, B19, B19’ при охлаждении 
нарастает анизотропное изменение параметров a, b, c и это обусловливает возможность 
процессов аккомодации нарастающих упругих напряжений, что и обеспечивается 
дополнительным микродвойникованием и измельчением иерархических составляющих 
пакетно-пирамидальной морфологии [15, 17, 27, 28]. Для B19-мартенсита сплавов Ti-Ni-Cu с 
повышенной концентрацией меди типичной является пакетно-пирамидальная морфология [15, 
17, 27]. Их габитусные плоскости близки семейству плоскостей {334}B2 [27]. В экспериментах 
in situ была показана возможность зарождения кристаллов В19-мартенсита на определенных 







1.4 Предмартенситные явления 
 
Сплавы, способные испытывать ТМП, отличаются не только исключительными 
физическими свойствами в мартенситном состоянии, но и особым характером изменений 
свойств в предпереходной области. В широкой области температур и химических составов, 
предшествующей началу ТМП, они наряду с уникальным механическим поведением (памятью 
формы, сверхупругостью, сверхпластичностью, демпфированием) демонстрируют аномалии 
целого ряда других физических свойств: электронных (удельной теплоемкости, магнитной 
восприимчивости, электросопротивления, оптических свойств) и решеточных (проявляющихся 
в размягчении модулей упругости, внутреннем трении, поведении дифракционных эффектов: 
брэгговских отражений и диффузного рассеяния, твидового контраста на ПЭМ изображениях, 
упругого и неупругого рассеяния нейтронов и т.д.) [5-17, 21-25, 33, 37-41].  
Упругий характер деформации твердых тел определяется сопротивлением сил 
межатомного взаимодействия их взаимному удалению, сближению или сдвигу. В области 
упругих деформаций поведение изотропного поликристаллического твердого тела 
характеризуется модулями нормальной упругости Е, сдвига G, объемного сжатия К и 
коэффициентом Пуассона µ, связанными между собой соотношениями: Е = 2G(1+µ) = 3K(1-2µ) 
[11, 12, 15]. Многочисленные измерения на поликристаллах метастабильных сплавов показали, 
что при температурах выше точки начала мартенситного перехода Ms модули Е и G имеют, как 
правило, небольшие значения и с понижением температуры испытывают аномальное 
уменьшение вплоть до Ms, а затем некоторый рост (см. рисунок 1.11) [15].  
 
Рисунок 1.11 - Модуль нормальной упругости E сплавов титана и никелида титана от 
температуры 1-Ti50Ni50, 2-Ti49Ni51, 3-Ti-10V-5Al, 4-Ti-15V-10Al, 5-Ti-7Cr-10Al, стрелкой 




Измерения на поликристаллических образцах позволили установить лишь общую 
тенденцию изменения упругих свойств аустенита или мартенсита сплавов в предмартенситном 
или, соответственно, предаустенитном состоянии. Информацию о конкретных 
кристаллографических системах в кристаллической решетке, по которым уменьшается 
сопротивление упругим деформациям, как продольным, так и сдвиговым, можно получить при 
определении модулей упругости на монокристаллах. Модули сдвига кубического кристалла С44, 
С' = ½(С11-С12), Сs = 1/3(C44+2C') являются мерой сопротивления решетки упругим сдвиговым 
деформациям типа {100}<010>, {110}<1 0> и {112}<11 >, соответственно. Сопротивление 
продольным упругим деформациям вдоль <100>, <110> и <111> описывается модулями С11, 
½(С11+С12+2С44), 1/3(С11+2С12+4С44), соответственно [37]. 
Надежно установлено, что подавляющее большинство метастабильных материалов 
проявляют в преддверии прямого и обратного МП размягчение модуля сдвига С' и/или рост 
упругой анизотропии, или, говоря иначе, "размягчение" решетки преимущественно по одной 
Зинеровской системе сдвига {110}<1 0> [12, 15, 17, 21-25, 37]. При этом наибольшее 
размягчение С' обнаруживается в металлических материалах, испытывающих ТМП (рисунок 
1.12) [12, 15, 17, 21-25]. 
  
 
Рисунок 1.12 - Модули упругости С44 (штрих-пунктирные линии), С' (штриховые) и параметра 
упругой анизотропии А (сплошные) ОЦК-монокристаллов (1 - AuZnCu, 2 - CuZn, 3 - NiAl, 4 - 






Во многих случаях наблюдалось смягчение и модуля нормальной упругости С11, 
ответственного за сопротивление решетки Бейновской продольной деформации {100}<100>. 
Необычный вид глобальной предмартенситной нестабильности, характеризующийся 
одновременным изотропным размягчением всех модулей, как продольных, так и сдвиговых, 
был обнаружен на монокристаллах сплавов Ti-Ni, TiNi-TiFe и TiNiFeCu (рисунок 1.13) [12, 15-
17]. 
Уже первые данные по неупругому рассеянию нейтронов на монокристаллах ряда 
метастабильных металлов и сплавов показали, что в них происходит размягчение акустических 
поперечно-поляризованных фононных мод и прежде всего всей ветви ТА2 <ξξ0>k<1 0>e и это 
находит соответствие их наклона при ξ→0 с изменением C'. Важным новым обстоятельством 
является наличие резкого уменьшения частот акустических фононов в окрестности волновых 
векторов k при ξ≈1/3, а иногда и ξ≈1/2 при приближении к Ms [12, 37]. В Zr и сплавах Zr и Ti с 
β↔ϖ МП частоты имеют минимум и в окрестности ϖ-точки 2/3<111>≡1/3<112> [12, 17]. 
Снижение устойчивости решетки к смещениям атомов проявляется в 
рентгеноструктурных экспериментах in situ в аномальном изменении температурного хода 
интенсивностей брэгговских отражений, интегральной Iинт и максимальной Iмакс, их уширении и 
появлении диффузного рассеяния (см. [12, 15]).  
 
 
Рисунок 1.13 - Модули упругости С11 (а), С' (б), С44 (в) монокристаллов разных сплавов от 






Эксперименты методами ПЭМ, в том числе in situ, являясь локальными методами 
высокого разрешения, позволяют вскрыть кристаллоструктурные аспекты предпереходных 
состояний в метастабильных материалах [12, 15, 25]. Во-первых, как и рентгенографически, в 
многочисленных сплавах обнаруживается сложная картина диффузного рассеяния, 
реконструкция которого в обратном пространстве выявляет наличие, как правило, плоских 
слоев диффузного рассеяния, проходящих через рефлексы, исключая центральные плоскости 
(которые проходят через 000). Распределение интенсивности рассеяния в этих слоях ({111}* в 
ОЦК, {110}* в ГЦК, (100)* в ГПУ) неоднородно и закономерно изменяется в зависимости от 
положения в пространстве обратной решетки (о.р.). Рассеяние более интенсивно вблизи 
рефлексов (узлов о.р.), чем между ними. Рассеяние отсутствует (за исключением случаев 
двойной дифракции), когда вектор о.р. g направлен параллельно плоскости диффузного слоя 
(когда вектор g лежит в данных плоскостях, проходящих через начало о.р.). Наиболее 
интенсивные диффузные тяжи в ОЦК-кристаллах располагаются вдоль <110>* и <112>*, в ГЦК-
вдоль <110>* и <111>*. Особенностью рассеяния при увеличении угла дифракции является то, 
что по сравнению с брэгговскими рефлексами оно остается достаточно интенсивным. Такое 
рассеяние имеет место уже при температурах выше Ms на 100-150°. При уменьшении 
температуры или концентрации стабилизаторов аустенитной фазы по мере приближения к Ms 
интенсивность тяжей по <110>∗ и <112>∗ начинает нарастать и, кроме того, во многих сплавах с 
ТМП на них усиливаются экстра-рефлексы (или сателлиты) в положениях, близких ±1/3<110>∗ 
и ±1/3<112>∗. В ряде таких сплавов появляются, кроме того, эффекты типа ≈1/2<110>∗ и 
≈1/2<112>∗. В других, напротив, обнаружены лишь сателлиты типа "1/2". Типичные черты 
наблюдаемого диффузного рассеяния электронов (как и рентгеновских лучей) – его 
периодичность, закономерные погасания и усиления – дают возможность отождествить его с 
волнами смещений атомов, достаточно периодически искажающих (модулирующих) исходную 
кристаллическую решетку.  
Интерпретация получаемых данных дает возможность построить физическую модель 
реальной микроструктуры метастабильных сплавов. В металлах, сплавах и соединениях с ОЦК 
решеткой рассеяние между рефлексами в виде плоских диффузных слоев {111}* обусловлено 
коротковолновыми акустическими, преобладающими в спектре колебаний, 
нескоррелированными смещениями плотноупакованных по <111> цепочек атомов. По мере 
размягчения модулей упругости кристаллов амплитуды и корреляции таких своеобразных 
линейных дефектов типа смещений нарастают в плотноупакованных плоскостях. Если 
корреляции смещений атомов в этих плоскостях выше, чем плоскостей друг относительно 
друга, диффузное рассеяние имеет вид сплошных тяжей. Корреляционная длина, отвечающая 
протяженности когерентных объектов - плоских слоев по {111}* или {110}*, составляет 
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значения порядка единицы. Такие атомные смещения локализованы в нанообластях, структура 
и симметрия которых может быть описана ближним порядком смещений атомов (БПС) [12, 15, 
21-25].  
При охлаждении сплавов ниже некоторой температуры Тнс (стадия несоразмерных 
сателлитов) дифракционная картина начинает характеризоваться разновидностями сателлитов: 
в основном типа "1/3" и/или "1/2", соответствующих промежуточным субструктурам сдвига, 
названным ПСС-1 (для сателлитов типа "1/3") и ПСС-2 (для сателлитов типа "1/2"). 
"Сателлитная" стадия выделена как самостоятельное состояние, сменяющее БПС и 
характеризуемое ПСС. Поскольку существуют все кристаллографически эквивалентные 
варианты ПСС - нанодоменов (ориентацонных и антифазных), расположенных по объему 
аустенитной фазы статистически, структура сплавов в среднем сохраняет исходную 
кубическую симметрию. Внутренняя структура и симметрия ПСС-доменов отличается от 
исходной и может приближаться, насколько это возможно при сохранении когерентной связи в 
условиях локальной неустойчивости решетки аустенитной фазы и ее ангармонизма, к структуре 
будущих мартенситных фаз [12, 15, 17, 21-25]. Аналогичные процессы имеют место и в 
метастабильном мартенсите. 
В кристаллостуктурном смысле ПСС-домены являются наноструктурными зародышами 
(со структурой, неидентичной структуре будущей фазы) и могут играть роль возможных 
физических центров зарождения кристаллов мартенсита. Так, при синхронизации трех 
поперечных волн статических смещений атомов, описывающих структуру доменов ПСС-1, 
1/3<110>k<1 0>e образуются структуры, которые с учетом атомного упорядочения в 
гексагональных координатах близки элементарной ячейке R-мартенсита в TiNi и η2ʹ -
мартенсита в AuCd [12]. Сочетание соответствующей однородной дисторсии с одной модой 
периодических перетасовочных смещений типа удвоения 1/2<110>k <1 0>e, формирующих 
структуру доменов ПСС-2, обеспечивает перестройку β→α (ГПУ) или В2→B19. Сложнее 
модель перетасовочных атомных смещений для описания B2→B19' перестройки: она 
предполагает при совмещении с однородной дисторсией суперпозицию мягких поперечных мод 
типа удвоения (01 )[011] и (011)[100], характерных для ПСС-2, а также наличие развитой 
субструктуры ПСС-1 [15].  
 
1.5 Эффекты памяти формы 
 
ТМП одновременно выступает в двух качествах, являясь фазовым переходом первого 
рода и уникальным геометрически высокообратимым деформационным процессом. Как любой 






эффектами, а как деформационный процесс – значительными и высоко обратимыми 
собственной (мартенситной) деформацией и аккомодационными напряжениями и 
деформациями. Поэтому изменения температуры, давления, внешние и внутренние напряжения 
активно влияют на осуществление ТМП и обусловленные им закономерности механического 
поведения сплавов. В зависимости от совокупности и последовательности воздействия на 
сплавы температуры, напряжения, деформации можно выделить три группы эффектов [6-17]:  
деформационные (когда деформация ε является функцией нагрузки σ и температуры T), 
силовые (когда нагрузка σ является функцией деформации ε и температуры T), температурные 
(когда деформация ε и нагрузка σ являются функцией температуры T). 
Конкретные проявления деформации ε, являющейся реакцией твердого тела на 
механическое воздействие, то есть вид функциональной зависимости деформации ε от нагрузки 
σ, давления Р и температуры T, зависят от многих причин, но в первую очередь от поведения 
кристаллической решетки под влиянием нагрузки σ,  давления Р и температуры Т [7, 8]. Кроме 
собственно упругой деформации можно выделить три основные механизма неупругой 
деформации твердого тела: скольжением, двойникованием, путем мартенситного превращения 
[11]. Мартенситная неупругость представляет собой третий после упругости и пластичности  
основной и особый вид деформационного поведения кристаллических материалов, который 
обусловлен фазовыми структурными переходами [6-17]. 
Основные отличительные и уникальные особенности механического поведения сплавов, 
способных к ТМП, проявляются в виде далее перечисленных эффектов [15]: 
1. Эффект памяти формы (ЭПФ) – способность сплава частично или полностью 
возвращать приобретенную ранее в мартенситном состоянии деформацию и соответственно 
восстанавливать первоначальную форму при обратном превращении в аустенит в процессе 
нагрева (рисунок 1.14).  
Прямое и обратное ТМП происходит в сплавах при охлаждении и нагреве, но если 
приложить нагрузку к сплавам при температурах ниже начала (Ms) или даже конца (Mf) ТМП, 
то ситуация в расположении в среднем хаотически ориентированных доменов-кристаллов 
мартенсита изменится. Благодаря высокой подвижности межфазных (аустенит-мартенситных) и 
междоменных (мартенсит-мартенситных) границ под действием внешнего напряжения 
начинает расти число и объём мартенситных кристаллов, ориентированных своими осями в 
соответствии с приложенными напряжениями σij растяжения, сжатия, сдвига, определяемыми 
фактором Шмида [7]. С увеличением нагрузки процесс развивается до тех пор, пока все домены 
не переориентируются, а материал не продеформируется в целом в направлении внешней силы. 
На схеме рисунка 1.14 а этому процессу соответствует участок кривой «σ-ε» на вставке. После 
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разгрузки накопленная деформация сохраняется. Возврат этой деформации происходит по 
кривой на вставке «ε-Т» при нагреве в интервале температур обратного ТМП (As-Af) [6-8]. 
 
     а     б 
Рисунок 1.14 - Схематическая зависимость деформации (ε) от нагрузки (σ) и температуры (Т) 
сплава с термомеханической памятью формы (а) и сверхэластичностью (б) и сопровождающие 
их атомноструктурные перестройки при термо- и механоиндуцированных ТМП 
 
2. Эффект сверхэластичности, сверхупругости или псевдоупругости (ЭСЭ, ЭСУ) – 
способность сплава испытывать в процессе механически индуцированного мартенситного 
превращения при нагружении значительную по величине (до 10-15 процентов) неупругую 
деформацию, которая возвращается полностью или частично при обратном превращении после 
снятия нагрузки (график в верхнем правом углу рисунка 1.14 б). 
Достаточно большая внешняя нагрузка может не только способствовать формированию 
и переориентации кристаллов мартенситной фазы, но и индуцировать мартенситную реакцию 
выше температуры Ms вплоть до температуры  Md. В этом случае возникают кристаллы 
мартенсита с деформацией, благоприятной по отношению к направлению действия 
напряжения. В результате происходит макроскопическое изменение формы образца. Поскольку 
без нагрузки термоупругий мартенсит выше температуры Ms существовать не может, он 
превращается обратно в аустенит при снятии внешнего напряжения, а накопленная деформация 
возвращается. Величина неупругой деформации при таком сверхэластичном поведении более 
чем на два порядка превышает упругую (достигая в пределе 10-15 процентов). При этом 
возврат деформации осуществляется с механическим гистерезисом превращения (график в 
верхнем правом углу рисунка 1.14 б). 
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3. Эффект сверхпластичности (ЭСП) – способность сплава к высокой (до 100 процентов) 
псевдоупругой и пластической деформации при нагружении в интервале температур Ms-Md. 
4. Эффект многократного обратимого запоминания формы (ЭОЗФ) – способность сплава 
при определенных условиях в ненапряженном, но предварительно структурно подготовленном 
состоянии при термоциклировании через температурный интервал прямых и обратных ТМП 
Mf-Ms(As)-Af испытывать самопроизвольную деформацию при охлаждении и обратное 
восстановление исходной формы при нагреве. 
5. Эффекты реверсивной памяти формы (ЭРПФ), сопровождаемые сменой знака 
деформации формы, баромеханические ЭПФ и пластичность превращения. 
6. Высокое внутреннее трение и демпфирование. 
Как показали рентгеноструктурные исследования in situ при съемке на разных стадиях 
деформации и при различных температурах, данные эффекты обусловлены прямыми и 
обратными ТМП, обладающими сильной текстурой, то есть ориентированными зарождением и 
ростом кристаллов мартенсита, что и обеспечивает макроскопическую деформацию образцов 
[15]. При нагреве или по мере снятия нагрузки ТМП идет в обратной последовательности и 
накопленная деформация в итоге полностью возвращается (схема на рисунке 1.15). Наконец, 
возможна активация ТМП при деформировании после достаточно глубокого развития 
пластической деформации обычными механизмами скольжения и двойникования в исходной 
аустенитной фазе. В таком случае реализуется эффект сверхпластичности, который полностью 
механически обратимым не является. Разновидность данного эффекта – сверхпластичность за 
счет дополнительного механического нанодвойникования в мартенситном состоянии [15]. 
При свободном охлаждении и последующем нагреве в сплавах при ТМП изменение и 
восстановление формы носят локальный характер. Обычно с равной вероятностью реализуются 
все варианты размерно-ориентационных соотношений. В результате возникает в среднем 
хаотически ориентированная по макроскопическому объему вещества микроструктура 
мартенсита, где каждому домену соответствует "своё" направление (точнее, тензор) 
деформации. Поэтому несмотря на значительные возможные (до 10-20 процентов) сдвиги, 
материал в целом не испытывает существенные макроскопические изменения размеров и 
формы и, следовательно, остается макроскопически изотропным. Когда ТМП реализуется в 
присутствии или под действием механического напряжения (или иных причин его 
кристаллографической неэквивалентности), его влияние проявляется в нарушении принципа 
кристаллографической равновероятности всех систем мартенситной деформации. 
Преимущественно формируются те кристаллы мартенсита, для которых работа внешних 
сил положительна и максимальна. В результате при ТМП происходит преимущественно 
ориентированный сдвиг атомов во всём объёме сплава и образец в целом деформируется в 
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направлении внешней силы. При обратном ТМП, которое полностью структурно обратимо, при 




Рисунок 1.15 - Схема изменения формы образца при ТМП в процессе охлаждения, 
последующей деформации в мартенситном состоянии и при обратном ТМП при нагреве  
 
1.6 Влияние легирования на фазовый состав и ТМП сплавов на основе TiNi  
 
К настоящему времени надежно установлено [6-12], что высокотемпературная фаза 
никелида титана является интерметаллическим соединением с В2-структурой переменного 
состава с максимальной протяженностью области гомогенности от примерно 50 до 57 атомных 
процентов при 1391 К (рисунок 1.16). В интервале вблизи эквиатомного состава возможна и 
несколько большая растворимость титана, чем 50 ат.% (вплоть до 51 ат.%). Область 
гомогенности В2-фазы TiNi выклинивается к стехиометрическому составу Ti50Ni50 как при 
нагреве выше 1391 К (вплоть до температуры плавления 1583 К), так и при охлаждении (ниже 
900 К) [15]. В2-структура имеет большую степень дальнего порядка (0,8-0,9), которая 
сохраняется при нагреве до температуры плавления [15].  
В соответствии с диаграммой фазовых равновесий В2-сплавы на основе никелида 
титана, обогащенные никелем, становятся пересыщенными в интервале температур ниже 
границы растворимости В2-фазы (рисунок 1.17). При этом в процессе термообработки 
возможно самостоятельное или последовательное выделение ряда избыточных фаз: 
равновесной TiNi3 и метастабильных Ti2Ni3 и Ti3Ni4. В соответствии с диаграммой 
изотермического распада сплава Ti48Ni52 при повышенных температурах старения (Tст больше 
1023 К или Tст находится в интервале от 950 К до 1020 К) после длительного инкубационного 
периода выделяются стабильные фазы TiNi3 и Ti2Ni3, соответственно, преимущественно 
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гетерогенно или в виде видманштеттовых пластин. Фаза TiNi3 имеет гексагональную структуру 
(типа DO24) с параметрами а, равным 0,5093 нм, и с, равным 0,8267 нм, при отношении с/а 1,625 
















Рисунок 1.16 - Диаграмма фазовых равновесий бинарного сплава TiNi [15] 
 
При несколько меньших температурах старения (Tст меньше 953 К для сплава Ti48Ni52) 
образованию фаз TiNi3 и Ti2Ni3 предшествует процесс преимущественно гомогенного 
выделения фазы Ti3Ni4, структура которой может быть описана сложной ромбоэдрической 
решеткой с параметрами а, равным 0,672 нм, и α, равным 113,9° [15]. При еще более низких 
температурах старения происходит гомогенное выделение дисперсных равноосных, 
изоструктурных с В2-матрицей и когерентных с ней частиц, обозначенных β’ и обогащенных 
никелем. В процессе дальнейшего низкотемпературного старения первая стадия выделения 
частиц β’ сменяется второй стадией – преимущественно гомогенным выделением частиц 
линзовидной формы, а при более крупных размерах - пластинчатой. Дисперсность и плотность 
их в единице объема убывает по мере увеличения температуры и длительности старения. Фазы, 
выделяющиеся на второй стадии низкотемпературного старения (при температуре старения Tст 
меньше 700 К) и с самого начала высокотемпературного (при температуре старения Tст из 
интервала 700-950 К), идентичны и имеют ромбоэдрическую структуру. Они различаются лишь 
структурно-морфологическими и кинетическими параметрами. При низкотемпературном 
старении гетерогенный механизм выделения частиц Ti3Ni4 не столь заметен. Общая схема 
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процесса старения в В2-сплавах представлена так называемыми С-кривыми изотермического 
распада на рисунке 1.17. 
Сплавы системы Ti-Ni в качестве примесных всегда содержат элементы, заполняющие 
решетку по типу внедрения, такие как углерод, кислород, водород, азот. Элементы внедрения 
могут находиться в твердом растворе В2-матрицы или в других фазах внедрения (TiC, Ti(C, N), 
Ti4Ni2Ox и т.д.), вызывая снижение пластичности сплавов на основе никелида титана. В сплавах 
системы Ti-Ni, обогащенных титаном, уже при высоких температурах, начиная от 1227 К, 
происходит распад с образованием фаз Ti2Ni и TiNi (структурный тип - В2). Фаза Ti2Ni имеет 
сложную решетку ГЦК (структурный тип F16,8 по Шуберту, пространственная группа 











Рисунок 1.17 - Диаграмма изотермического распада закаленного сплава Ti48 Ni52 [15] 
 
Как и бинарные сплавы TiNi, многие тройные и многокомпонентные сплавы на основе 
TiNi, легированные по типу замещения переходными, благородными и поливалентными 
металлами, в аустенитном высокотемпературном состоянии в пределах области гомогенности 
имеют атомно-упорядоченную В2- (ОЦК-) решетку и являются твердыми растворами 
замещения на ее основе [15]. Вместе с тем, растворимость разных химических элементов в В2-
никелиде титана изучена крайне недостаточно. Известно, что она варьирует в широких 
пределах и зависит в том числе от того, в какую из двух подрешеток (титана или никеля) 
происходит замещение атомов бинарного сплава TiNi третьим элементом: по разрезам Ti50Ni50-
xMex, Ti50-xNi50Mex, Ti50-xNi50-yMex+y. Установлено, что при замещении никеля в квазибинарных 
сплавах разреза TiNi-TiMe неограниченной растворимостью обладают железо, кобальт, 
рутений, родий, палладий, осмий, иридий, платина, золото; высокой растворимостью (до 25 
атомных процентов) – медь; существенно меньшую растворимость имеют алюминий, кремний, 
скандий, ванадий, хром, марганец, цинк, галлий, германий, иттрий, цирконий, ниобий, 
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молибден, гафний, тантал, вольфрам, рений [15]. При замещении титана в квазибинарных 
сплавах TiNi-MeNi и легировании по разрезу TiNi-Me (Ti50-xNi50-yMex+y) растворимость всех 
исследованных элементов ограничена и, как правило, за исключением циркония и гафния, 
невысока (2-4 атомных процентов) [15]. 
Соединение TiCu обладает тетрагональной решеткой и сверхструктурой В11 (параметр а 
равен 0,310 нм, параметр с равен 0,588 нм). Соответственно, типы кристаллической структуры 
TiNi и TiCu не являются изоморфными. Однако введение меди в TiNi (вместо никеля) в 
значительных концентрациях (до 17-20 атомных процентов) не изменяет тип исходной В2-
структуры. На рисунке 1.18 представлена диаграмма фазовых равновесий сплавов 
квазибинарного разреза TiNi-TiCu [42].  
 












Рисунок 1.18 - Диаграмма фазовых равновесий сплавов квазибинарного разреза TiNi-TiCu [42] 
 
Из данной диаграммы видно, что сплавы квазибинарного разреза содержат только две 
твердые фазы TiNi и TiCu, а сам разрез является псевдодвойным эвтектического типа. Область 
гомогенности фазы TiNi по разрезу распространяется до 28 атомных процентов меди, а область 
гомогенности фазы TiCu незначительна, составляя 1-2 ат.% никеля при 870 К. Двухфазные 























К, эвтектическая точка на разрезе соответствует составу в атомных процентах Ti50Cu45Ni5. 
Растворимость меди в никелиде титана не превышает 25 ат.% при температуре 870 К. 
Как уже отмечалось, в бинарных и многокомпонентных В2-сплавах на основе никелида 
титана при определенных концентрациях легирующих элементов реализуются ТМП трех типов: 
В2 → В19’, В2 → В19, В2→ R, где R – ромбоэдрическая, В19 – орторомбическая, В19’ – 
моноклинная фазы. Кроме того, в них могут происходить одновременно или последовательно 
(ступенчато по температуре) переходы В2 →R → В19’ или В2 → В19 → В19’. 
Легирующие элементы по-разному влияют на критические параметры, тип и 
последовательность ТМП в сплавах на основе никелида титана [15]. ТМП В2 ↔ В19’, В2 ↔ R 
↔ В19’, В2 ↔ R происходят в обычных поликристаллических бинарных сплавах Ti-Ni и их 
тройных квазибинарных сплавах разреза TiNi-TiMe (с алюминием, марганцем, железом или 
кобальтом). ТМП В2 ↔ В19 и В2 ↔ В19 ↔ В19’ имеют место в квазибинарных сплавах TiNi-
TiMe (с медью, палладием, золотом, платиной). Так как железо, кобальт, марганец, хром, 
молибден, алюминий, кремний (β-стабилизаторы) вызывают более резкое подавление ТМП В2 
↔ В19’, чем В2 ↔ R, это обеспечивает температурно-концентрационное разделение данных 
переходов и некоторое расширение области существования R-фазы при общем снижении 
температур ТМП. Никель оказывает очень сильное стабилизирующее действие на ТМП в 
бинарных сплавах никелида титана при превышении его состава по отношению к 
стехиометрическому. 
Особое внимание привлекают сплавы с высокотемпературными ТМП и ЭПФ [7, 8, 11, 
12, 15-17]. Такие элементы как палладий, золото, платина (β-дестабилизаторы) при достаточно 
большом их содержании (примерно выше 15 ат.%) существенно повышают температуры ТМП 
В2 ↔ В19, несколько снижают температуры ТМП В2 ↔ В19’ при их малых концентрациях и 
приводят к последовательным ТМП В2 ↔ В19 ↔ В19’ при средних концентрациях. Несколько 
иначе изменяются они в тройных сплавах TiNi-TiCu, известные диаграммы которых приведены 
нами в главе 3 при обсуждении результатов, полученных в работе на данных сплавах.  
Гафний повышает температуры ТМП В2 ↔ В19’ при замещении никеля в количестве от 
10 до 30 ат.%, приводя к их линейному повышению вплоть до 800 К [43-45]. Причем, в сплавах 
с содержанием никеля вблизи 50 ат.% при отклонении от стехиометрии была обнаружена 
склонность к образованию ряда фаз при изменении их состава и условий термомеханической 
обработки: выделений частиц типа Ni4(Ti, Hf)3 при 823 К [47, 48], типа (Ti, Hf)4Ni2Ox при 973 К 
[46, 48], размеры которых увеличивались со временем старения, но приводили по данным [49] к 
снижению температур ТМП. В работе [47], напротив, было показано, что распад сплавов при 
823 К приводит к росту критических температур ТМП. Параметры моноклинного В19’-
мартенсита были определены как a = 0,293 нм, b = 0,411 нм, c = 0,473 нм, β = 100,4° [51] или a = 
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0,245 нм, b = 0,409 нм, c = 0,479 нм, β = 99,3° [45]. Из первопринципных расчетов были 
вычислены следующие параметры В19’-мартенсита: a = 0,3166 нм, b = 0,4082 нм, c = 0,4974 нм, 
β = 103,8° [52]. 
 
1.7 Ультрамелкозернистые сплавы с эффектами памяти формы 
 
В последние три десятилетия впервые были сформулированы, всесторонне исследованы, 
доведены до практического опробования и внедрены принципы создания целого ряда 
ультрамелкозернистых (УМЗ) состояний в объемных металлических материалах, позволяющие 
на качественно новом уровне изменять их конструкционные и функциональные свойства [53-
65]. Работы по созданию научных основ получения объемных наноструктурных металлических 
материалов, разработке и внедрению осуществляющих их высокоэффективных 
нанотехнологий, повышающих качество и комплекс свойств металлических материалов, в том 
числе и сплавов с ЭПФ, носят приоритетный характер, отличаются своей принципиальной 
мировой новизной, оригинальностью теоретических и технологических подходов и решений, 
высокой эффективностью.  
Методы закалки представляют собой один из эффективных классических способов 
создания материалов с сильно неравновесными химическим и фазовым составами, 
высокодисперсной структурой и повышенными свойствами [1-3]. Закалка заключается в резком 
понижении температуры сплавов (ниже температуры солидуса) при полном или частичном 
сохранении их высокотемпературного состояния, а также в существенном увеличении 
дисперсности продуктов структурных и фазовых превращений. При обычной закалке из 
твердого состояния лимитирующим фактором является скорость теплоотвода при контакте с 
теплоприемником-холодильником. Достижение эффекта быстрой закалки возможно в 
определенных условиях при наличии хорошего контакта между материалом и холодильником, 
имеющими высокую теплопроводность и находящимися при низкой температуре.  
Кроме закалки в твердофазном состоянии закаливают также и жидкие сплавы, что в свое 
время положило начало новому методу закалки, все более приобретающему промышленные 
масштабы и позволяющему получить различную по геометрии, структуре и свойствам 
продукцию с высокой производительностью, меньшими энергетическими затратами и 
большими скоростями охлаждения (на стадии как жидкой, так и твердой фаз) [60-65]. 
Быстрая закалка из расплава (БЗР) в отличие от обыкновенной закалки из твердого 
состояния значительно расширяет интервал составов, в котором удается реализовать 
однофазное состояние. Высокая скорость охлаждения обеспечивает достижение 
переохлаждений, необходимых для реализации больших отклонений от равновесия, быстрого 
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затвердевания (что важно, например, для измельчения дендритной структуры), подавления 
процессов распада во время охлаждения в твердофазном состоянии. Основными структурными 
особенностями материалов, к которым приводит БЗР, являются снижение концентрационных 
неоднородностей, формирование очень мелкого зерна и развитой субзеренной структуры, 
значительное увеличение предела растворимости, образование пересыщенных твердых 
растворов, новых матастабильных фаз, высокая концентрация закалочных дефектов (вакансий, 
пор) [60-65]. Скорости снижения температуры, реализуемые при обычных процессах 
затвердевания, составляют 10-3-100 К/с. Неравновесная структура может формироваться в 
весьма широком спектре реальных условий охлаждения: от скорости охлаждения 10-102 К/с при 
обычном тонкостенном металлическом литье и вплоть до экстремальных режимов охлаждения 
105-106 и даже 1010 К/с при БЗР. 
При БЗР критическими границами на диаграмме фазовых состояний являются линии 
ликвидуса и солидуса. Как известно, при охлаждении жидкость, прежде чем начать 
кристаллизоваться, должна переохладиться ниже равновесной температуры кристаллизации, 
поскольку существует энергетический барьер для образования зародыша кристаллической фазы 
[60-65]. Однако скорость роста кристаллов в металлических расплавах высока, и если скорость 
отвода тепла в окружающую среду не очень большая, то происходит полное заполнение 
матрицы кристаллической фазой. Если же расплав охладить быстро, обеспечив эффективный 
теплоотвод, то влияние источников гетерогенного зарождения кристаллов значительно 
затруднится, и в случае дальнейшего увеличения скорости охлаждения переохлаждение еще 
больше возрастет, а склонность к кристаллизации снизится. Таким образом, температурно-
временной интервал, в котором может протекать процесс кристаллизации, становится 
существенно уже, что и приводит к изменениям формирующейся в процессе охлаждения 
структуры. Наконец, если скорость охлаждения очень высока, кристаллизация полностью 
подавляется, а материал затвердевает в аморфном состоянии. Скорость охлаждения, 
реализуемая при быстром затвердевании, определяется в основном размерами образца и 
взаимодействием холодильника с расплавом. 
Методы БЗР классифицируют по способу формирования жидкого материала, 
находящегося в контакте с теплоприемником [60]. Различают методы, в которых продукт 
образуется последовательно капля за каплей (методы распыления), методы, в которых расплав 
доставляется к теплоприемнику непрерывно, однородно, без дробления (разливка струи на 
охлаждающую поверхность) и методы типа сварки с быстрым локализованным плавлением в 
объемном материале и последующим быстрым затвердеванием при сохранении постоянного 
контакта с теплоприемником (обычно это нерасплавленная часть этого же материала). Одним 
из наиболее технологичных в настоящее время является метод спиннингования расплава. Он 
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заключается в экструдировании расплава под давлением через сопло (круглое или плоское) на 
вращающийся холодильник. Вакуум или инертная среда способствуют образованию более 
однородных лент. Толщина ленты, получаемой этим методом, составляет 10-200 мкм.  
Возможны два способа формирования БЗР-сплавов, которые приводят к УМЗ (нано- и 
субмикрокристаллической) структуре, либо к аморфной. В последнем случае отжиг позволяет 
контролировать создание УМЗ структуры [60].  
Метод спиннингования был использован для разработки высокопрочных УМЗ 
трехкомпонентных сплавов никелида титана, легированных медью или гафнием, а на их основе 
был создан ряд высокоэффективных сенсоров и актюаторов [60-101]. Вместе с тем, наиболее 
подробно изучены сплавы лишь типа Ti50Ni25Cu25, способные испытывать ТМП и ЭПФ [66-96]. 
Было установлено, что сплавы именно этих составов удается получить методом БЗР в 
аморфном состоянии. При отжиге они кристаллизуются с образованием УМЗ В2-аустенита. 
Более концентрированные по меди сплавы также могут испытывать на завершающем этапе 
кристаллизации или при последующем отжиге уже в кристаллическом состоянии распад с 
образованием двухфазной УМЗ смеси В2 (Ti-Ni-Cu) + B11 (TiCu). Оказалось также, что сплавы 
с содержанием меди менее 20 ат.% при БЗР всегда затвердевают в основном 
поликристаллическом УМЗ В2-состоянии, как и все остальные сплавы при скорости 
охлаждения меньше 105 К/с. Кроме того, было обнаружено, что и квазибинарный 
стехиометрический сплав Ti50Ni25Cu25 способен испытывать распад с выделением дисперсных 
тонкопластинчатых частиц фазы В11-TiCu при термообработке. БЗР сплавы с гафнием методом 
спиннингованием были синтезированы при содержании гафния 9,5; 11; 15 ат.%, а также при 
добавлении меди до 25 ат.% [97-101]. Однако, подробно они не были изучены.  
Ленты БЗР сплавов на основе никелида титана проявляют ряд характерных особенностей 
механического поведения. Если они находятся в мартенситном состоянии или при 
механических испытаниях в них происходит деформационно индуцированный МП, они имеют 
весьма низкий предел сдвиговой мартенситной (фазовой) псевдотекучести с площадкой легкой 
псевдоупругой (обратимой) мартенситной деформации ε = 3-5%. Величина предела 
псевдотекучести практически соответствует критическому напряжению мартенситного сдвига 
σм. Затем следует стадия "линейного" деформационного упрочнения до "верхнего" предела 
нормальной текучести σT, которую сменяет относительно короткая стадия параболического 
упрочнения вплоть до разрушения. Предел прочности σв наиболее прочных БЗР-сплавов на 
основе Ti-Ni-Cu может достигать 2 ГПа при относительном удлинении δ до 15-20%. Большие 
значения имеет величина реактивного напряжения σр при реализации ЭПФ. Было установлено, 
что БЗР-сплавы обладают узкогистерезисными ЭПФ, однократным и спонтанно обратимым. 
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Более подробно обсудим данные исследования в главе 4 при их совместном анализе с 
полученными нами результатами. 
Использование интенсивной или мегапластической деформации (МПД) является еще 
одним из способов достижения УМЗ структуры и высокой прочности материалов, в том числе и 
метастабильных сплавов на основе TiNi с ЭПФ. Так, в целях предельного измельчения всех 
структурных составляющих, и прежде всего зерна, в сплавах на основе TiNi очень эффективной 
оказалась техника МПД кручением под высоким давлением (МПДК) при пониженных 
температурах деформации (0,2-0,3<Тпл), когда накопление дефектов максимально, а развитие 
релаксационных процессов заторможено [55-60]. Техника МПДК обеспечивает в условиях 
высокого давления р=3-8 ГПа предельные режимы пластической деформации. Деформация на 
5-10 оборотов приводит к атомному разупорядочению, а затем и к практически полной 
аморфизации сплавов никелида титана, как бинарных [102-121], так и легированных медью 
[122-127] или железом [128]. 
Повышение температуры МПДК от комнатной до 470-520 К формирует в данных 
сплавах нанокристаллическое состояние со средним размером зерен в пределах 10-20 нм, а 
аморфное состояние получить уже не удается, так же как при МПДК даже при комнатной 
температуре в сплавах TiNi, стабильных по отношению к ТМП. Нагрев аморфных МПДК-
сплавов до неожиданно низких температур (~470 К в отличие от 720-770 К для аморфных БЗР-
сплавов), приводит к началу процесса нанокристаллизации [119]. При низкотемпературном 
отжиге в исходно аморфных сплавах на основе TiNi легко удается реализовать УМЗ и 
высокооднородные по размеру зерен и объему сплавов состояния [107, 112, 116, 126-129]. В 
близких по температурам ТМП и ЭПФ сплавах, бинарных и тройных, легированных, например, 
железом или медью, аморфных после МПДК, наноструктуры после аналогичных отжигов 
отличаются незначительно. Этот результат, очень важный особенно в практическом 
отношении, обусловлен тем, что после МПДК аморфная сильно наклепанная матрица уже 
содержит центры для последующей тотальной нанокристаллизации в виде включений с 
искаженной, но близкой к В2-решетке атомной структурой [109, 119]. Кристаллизация 
приводит к рекордным значениям механических свойств и обеспечивает привлекательные 
структурную стабильность и свойства также при повышенных температурах испытаний (до 
670-770 К), в том числе прочность (до 1,5 МПа) и деформируемость (до 100-120%) [107, 119, 
129]. 
При разработке технологий обработки сплавов, ориентированных на их разнообразное 
практическое использование, необходимо учитывать требования конструкторов-разработчиков 
новой техники не только к свойствам материалов, но и к геометрическим размерам 
полуфабрикатов. В ряде важных технических и социально значимых направлений применения 
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сплавов с ЭПФ в промышленности, спецтехнике и медицине необходимы материалы в виде 
прутков, полос, проволоки различных типоразмеров. С учетом их высокой надежности, 
долговечности, коррозионной стойкости и биосовместимости, следует заключить, что данные 
УМЗ сплавы представляют собой новое поколение сплавов на основе никелида титана с ЭПФ, 
отличающихся комплексом практически важных характеристик.  
 
1.8 Применение сплавов с эффектами памяти формы 
 
Разработка и использование сплавов с ЭПФ в различных отраслях осуществляется в 
технологически развитых странах мира достаточно высокими темпами. Первый патент на 
температурный переключатель из сплава с ЭПФ на основе системы Au-Ag-Cd был выдан в 
США в 1960 г. [7]. Интенсифицировалась разработка устройств с применением сплавов с ЭПФ 
после опубликования в 1963 г. данных о рекордных, а во многом и уникальных свойствах 
никелида титана [7]. К настоящему времени зарегистрировано огромное количество патентов 
на сплавы с ЭПФ, устройства и изделия на их основе [11, 129, 130]. Однако из большого числа 
таких материалов только сплавы на основе двух систем Ti-Ni и Cu-Zn-Al пригодны для 
практического использования, причем если первые имеют лучшие свойства, основанием для 
применения вторых пока являются лишь экономические предпосылки. Поэтому для 
изготовления высоконадежных и длительно функционирующих ответственных устройств 
используют только сплавы на основе никелида титана. Конкретный выбор сплавов 
определяется с учетом комплекса различных требований: конструкционных, функциональных, 
технологических, эстетических, экономических, коррозионных, биологических и клинико-
биомеханических (если сплав предназначен для медицины) [7-9, 11, 129-134].  
В технике сплавы с ЭПФ используются, прежде всего, в качестве однонаправленных 
элементов [7, 11, 129, 134]. Так, свыше 100 тысяч муфт из никелида титана с ЭПФ для 
герметичного не сварного соединения трубопроводов было использовано в гидросистемах 
реактивных истребителей F-14 только в 70-80 годах [7]. Их преимуществами наряду с высокой 
надежностью являются отсутствие нагрева, в отличие от сварки, и возможность при 
необходимости легко выполнить разборку соединения при понижении температуры. Муфты 
такого типа устанавливаются в трубопроводах самолетов, подводных лодок, надводных 
кораблей, для ремонта и сборки трубопроводов, предназначенных для перекачки нефти и газа, в 
том числе со дна моря, причем для этих целей используются муфты большого диаметра, 
порядка 150 мм и выше. Из материалов с ЭПФ изготавливаются стопоры и фиксаторы для 
неподвижного соединения деталей (вместо заклепок и болтов), когда выполнение сборочно-
монтажных операций на противоположной стороне скрепляемых деталей затруднительно или 
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просто невозможно (например, в герметичных пустотелых конструкциях). В качестве 
зажимных приспособлений при креплении неподвижных деталей разработаны различные скобы 
или уплотнения. Элементы двунаправленного действия с ЭПФ применяются в качестве 
электрических соединителей, датчиков температуры, установочных или исполнительных 
устройств. Их характерной особенностью является миниатюрность и надежность. В России 15 
лет устанавливаются и успешно эксплуатируются противопожарные датчики температуры с 
ЭОЗФ [89]. Широко известны примеры использования сплавов с ЭПФ в бытовой технике 
(кондиционерах, сушильных устройствах, термостатах, другой технике) [7, 11, 129, 134]. 
Высокие коррозионная стойкость и биологическая совместимость наряду с другими 
уникальными свойствами сплавов на основе никелида титана с ЭПФ обуславливают широкие 
возможности их практического применения в медицине в качестве имплантатов, инструментов, 
других устройств различного назначения [9, 129-134]. Медицина предъявляет строгие 
требования к регламентации характеристик новых материалов. Центральной здесь является 
проблема взаимодействия материалов с живыми организмами, как с внешней, так и с 
внутренней средой организмов. В целом применение в медицине развивается в нескольких 
направлениях [129-134]. Первое из них связано с протезированием имплантатов - элементов и 
устройств, которые в течение длительного времени или пожизненно находятся в прямом 
контакте с биологическими тканями, костными или мягкими (мышцами, нервами, 
сухожилиями). Второе важное направление - в основном стоматологическое и ортодонтическое, 
в котором имплантируемые материалы, как правило, находятся в непосредственном контакте с 
биологическими поверхностями (зубами, кожей, слизистыми оболочками). В данных случаях 
уровень требований к имплантатам наиболее высок. Следует учитывать их взаимодействие с 
лекарственными препаратами, в том числе и при применении имплантатов - контейнеров для 
введения лекарств внутрь человека. Третье важное направление ориентировано на создание 
медицинского оборудования и инструментария при кратковременном контакте с 
биологическими тканями.  
Детальные и систематические исследования сплавов никелида титана показали, что они 
обеспечивают надежное и долговечное выполнение механических функций, химическую 
стойкость (сопротивление ухудшению свойств в биологической среде, сопротивление 
разложению, растворению, коррозии), биологическую совместимость, биоинертность, 
нетоксичность, отсутствие канцерогенности, сопротивление образованию тромбов и 
антигенов). В России сплавы с ЭПФ на основе никелида титана прошли государственные 
клинические и технические испытания и более 20 лет официально разрешены к применению в 




1.9 Постановка задачи исследования 
 
Из анализа изложенных в литературном обзоре данных следует, что к моменту 
постановки и выполнения данной работы были синтезированы и изучены различные сплавы на 
основе никелида титана, бинарные и тройные, легированные железом, кобальтом, медью или 
другими элементами. Комплексные систематические исследования позволили отработать 
ключевые принципы легирования сплавов на основе никелида титана, выявить основные 
параметры, контролирующие их свойства, химический и фазовый состав, фазовые и 
структурные превращения, микроструктуру. Было заложено и новое научно-технологическое 
направление материаловедения наноструктурных тонкомерных сплавов с уникальными 
эффектами памяти формы и их некоторых технических применений, используя методы быстрой 
закалки расплава и мегапластической деформации.  
Однако остаются менее изученными влияние комплексного легирования другими 
легирующими элементами, такими, например, как медь и гафний, или отклонения от 
стехиометрии изученных тройных сплавов, синтезированных спиннингованием, на 
возможность получения высокопрочного наноструктурного состояния в данных материалах, 
структурные и фазовые превращения в них, физико-механические свойства, включая эффекты 
термомеханической памяти формы при повышенных температурах и их температурные, 
силовые и деформационные характеристики, а также многие другие вопросы. Поэтому в 
настоящей работе было предпринято комплексное систематическое исследование ряда 
перспективных тройных сплавов, близких к квазибинарным составам TiNi-TiCu и NiTi-NiHf, 
химический состав которых может и несколько отличаться от стехиометрического. Для 
получения сплавов использовали методы литья с последующей механо-термической 
гомогенизирующей обработкой или быстрой закалки расплава спиннингованием. 
Целью настоящей работы являлось установить закономерности влияния условий 
синтеза, химического состава и термических обработок на структуру, характеристики 
термоупругих мартенситных превращений и особенности физико-механических свойств 
сплавов на основе двух тройных квазибинарных систем TiNi-TiCu и NiTi-NiHf. 
Для выполнения поставленной цели необходимо было решить следующие задачи: 
1. Установить особенности структурно-фазовых превращений и свойств в 
трехкомпонентных квазибинарных сплавах Ti50Ni50-xCux с прецизионным составом по никелю и 
меди в пределах их растворимости (0 ≤ Cu ≤ 25 ат.%). 
2. Определить влияние быстрой закалки расплава на структуру, фазовые превращения и 
свойства тройных квазибинарных сплавов с прецизионным по никелю и меди составом Ti50Ni50-
xCux в пределах 0 ≤ Cu ≤ 35 ат.% при отклонении от номинального не более ± 0,1 ат.%. 
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3. Выяснить влияние отклонения химического состава от стехиометрического 
квазибинарного в быстрозакаленных из расплава сплавах Ti50+xNi25-xCu25 и Ti50+yNi25Cux5-y (в 
пределах -1 ≤ x ≤ 1, -1 ≤ y ≤ 1; ат.%) на их структуру, фазовый состав, структурно-фазовые 
превращения и свойства. 
4. Установить особенности структурно-фазовых превращений в литых и 
быстрозакаленных из расплава квазибинарных сплавах Ni50Ti50-zHfz (z = 12, 15, 18, 20 ат.%) и 
Ni45Cu5Ti32Hf18 с высокотемпературными ТМП и ЭПФ. 
5. Разработать и обосновать режимы упрочняющих обработок для получения комплекса 









































Глава 2 Материал и методика исследований 
 
2.1 Материалы, их получение и обработка 
 
Материалы. В работе для исследования были выбраны сплавы квазибинарного разреза 
TiNi-TiCu следующих составов:  
- Ti50Ni50, Ti50Ni48Cu2, Ti50Ni45Cu5, Ti50Ni43Cu7, Ti50Ni40Cu10, Ti50Ni38Cu12, Ti50Ni35Cu15, 
Ti50Ni33Cu17, Ti50Ni30Cu20, Ti50Ni28Cu22, Ti50Ni25Cu25, Ti50Ni22Cu28, Ti50Ni16Cu34; 
- Ti50+xNi25-xCu25 (величина x = -1; -0,5; -0,25; 0,25; 0,5; 1): Ti51Ni24Cu25, Ti50.5Ni24.5Cu25, 
Ti50.25Ni24.75Cu25, Ti49.75Ni25.25Cu25, Ti49.5Ni25.5Cu25, Ti49Ni26Cu25; 
- Ti50+yNi25Cu25-y (величина y = -1; -0,5; -0,25; 0,25; 0,5; 1): Ti51Ni25Cu24, Ti50.5Ni25Cu24.5, 
Ti50.25Ni25Cu24.75, Ti49.75Ni25Cu25.25, Ti49.5Ni25Cu25.5, Ti49Ni25Cu26, а также ряд других сплавов. 
Действительный состав сплавов, отобранных по результатам химического анализа, был 
близок к указанным номинальным значениям в атомных процентах (с погрешностью не более 
±0,1 ат.%). 
Кроме того, исследовали сплавы квазибинарного разреза NiTi-NiHf следующих составов: 
Ni50Ti38Hf12, Ni50Ti35Hf15, Ni50Ti32Hf18, Ni50Ti30Hf20, Ni45Cu5Ti32Hf18. Химический состав этих 
сплавов контролировался прежде всего по никелю и составлял (49,5-49,7) ат.%. 
 
Получение образцов. Исходными материалами для сплавов служили высокочистые 
компоненты: йодидный титан (чистотой 99,8 %), гафний (чистотой 99,9 %) и никель НО и 
электролитическая медь (чистотой 99,99 %). Слитки сплавов на основе никелида титана 
выплавляли в ИФМ УрО РАН электродуговым методом нерасходуемого электрода в атмосфере 
очищенного гелия (99,99 %).  
При быстрой закалке из расплава (БЗР) сплавы получали методом спиннингования струи 
со скоростью закалки vзак., равной 105 или 106 К/с. Образцы для исследования представляли 
собой длинные ленты, толщина которых могла варьировать от 25-30 до 200 мкм в зависимости 
от технологических режимов установки для БЗР и, в частности, от формы и размеров круглого 
или щелевого отверстия (для ленты толщиной 20 мкм) кварцевого тигля и скорости вращения 
закалочного медного диска. Ленты имели более гладкую и блестящую со свободной 
неконтактной стороны, чем с контактной, поверхность, ровную кромку и равномерную 
толщину. 
 
Термообработка сплавов. Проводили исследования образцов как в исходном 
состоянии, так и после отжига (БЗР сплавов на основе Ti-Ni-Cu при 723 и 773 К в течение от 5 
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до 60 минут, БЗР сплавов на основе Ni-Ti-Hf при 823, 873 и 923 К в течение до 20 минут). 
Данные температуры отжига превышают температуру расстекловывания для исследуемых 
сплавов. В процессе изотермической термообработки (ИТО) поликристаллическая структура 
сменяет аморфную. 
 
2.2 Методы проведения экспериментов 
 
Измерение механических свойств. Механические прочностные (предел фазовой 
текучести σм, условный предел дислокационной текучести σ0,2, временное сопротивление 
разрыву или предел прочности σв) и пластические (абсолютное удлинение ∆l, относительное 
удлинение δ, обратимая деформация фазовой псевдотекучести εпу (εобр)) характеристики были 
исследованы в условиях растяжения  при комнатной температуре на разрывной машине 
«Instron» со скоростью деформации, равной 5,5×10-4 с-1 (рисунок 2.1). Значения условных 
пределов фазовой текучести σм  и дислокационной текучести σ0,2,  временного сопротивления σв 
рассчитаны как среднестатистические из значений для 3-5 образцов с ошибкой измерения, 
равной примерно 5 процентам. Реактивное напряжение σр  оценивали по разности между 
пределами дислокационной и фазовой текучести. Обратимую деформацию εобр определяли по 
величине легкой деформации на стадии фазовой текучести (см. рисунок 2.1). Измеряли также 
микротвердость HV методом вдавливания алмазной пирамиды на микротвердомере ПМТ-3М с 











Рисунок 2.1 - Схема диаграммы растяжения с указанием механических характеристик 
 
Электронномикроскопические исследования. Электронномикроскопические 
исследования (выполняли в ЦКП ИФМ УрО РАН) высокого разрешения проводили на 
электронных микроскопах Tecnai G2-30 Twin и JEM-200 CX. Просвечивающий электронный 
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микроскоп  (ПЭМ) производства FEI Company (Philips, Голландия) Tecnai G2-30 Twin оснащен 
системами сканирования, картирования изображений GATAN, спектроскопии потерь энергии 
электронов EELS и рентгеновским энергодисперсионным спектрометром фирмы EDAX. 
Ускоряющее напряжение - до 300 кВ. Увеличение – до одного миллиона крат. Разрешение по 
точкам составляет 0,20 нм, по линиям  - 0,14 нм. Разрешение спектрометра  EDAX - 160 эВ. 
Также имеется комплект приставок для нагрева, охлаждения, деформации in situ. ПЭМ JEOL 
Ltd (Япония) JEM 200CX обладает следующими характеристиками: ускоряющее напряжение - 
до 200 кВ, увеличение – до 650 тысяч крат, разрешение по точкам - 0,30 нм, по линиям - 0,14 
нм. Держатели образцов обоих ПЭМ оснащены гониометрической головкой, которая 
обеспечивает наклон образцов на плюс-минус 60 градусов. 
Электронномикроскопические исследования на просвет (ПЭМ) проводили в режимах 
светлого и темного полей. Для идентификации фаз был использован метод микродифракции от 
выбранного участка с использованием стандартных селекторных диафрагм. Были получены 
электронномикроскопические изображения аморфного, аустенитного и мартенситных 
состояний, микроэлектроннодифракционные картины этих фаз. С использованием следового 
анализа были определены морфологические и ориентационные соотношения аустенитной и 
мартенситных фаз. Образцы для ПЭМ исследований были приготовлены методом 
электролитической полировки в растворе, состоящем из двух частей хлорной кислоты и восьми 
частей уксусной. 
Выполняли также электронномикроскопические исследования на растровом 
электронном микроскопе (РЭМ) Quanta 200 Pegasus (FEI Company), в основном для аттестации 
химического состава с использованием рентгеновского энергодисперсионного спектрометра 
фирмы EDAX, которым РЭМ оснащен. 
 
Рентгеноструктурный фазовый анализ (РСФА). Рентгенодифрактометрические 
исследования θ/2θ были проведены на аппарате ДРОН-3М, используя излучение CuKα и CоKα, 
монохроматизированное графитовым монокристаллом. Режим работы аппарата: 40 кВ и 30 мА. 
Рентгенодифрактометрические исследования in situ были проведены с использованием 
стандартных низко- и высокотемпературных вакуумных приставок. Использовали 
высокотемпературную дифрактометрическую установку ГПВТ-2000, позволяющую проводить 
исследования образцов в виде порошков или шлифов с рабочей поверхностью 15×12 мм2 при 
температурах 300-1500 К в вакууме и на воздухе, а также низкотемпературную 
дифрактометрическую установку УРНТ-180, позволяющую проводить исследования образцов в 
виде порошков или шлифов при температурах 100-300 К в вакууме (при охлаждении парами 
жидкого азота). Автоматическое регулирование заданной температуры составляет плюс-минус 
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два градуса. Съемка проводилась методом ступенчатого нагрева и последующего охлаждения с 
остановками через 5-10 градусов для дифрактометрирования рентгеновских отражений с шагом 
0,02°. Аппарат ДРОН-3М был совмещен с компьютером, программное обеспечение которого 
позволило с высокой точностью определить значения максимальной и интегральной 
интенсивностей брэгговских отражений, их относительное уширение, идентифицировать фазы, 
рассчитать параметры решеток исходной и образующихся фаз, определить температуры 
фазовых превращений (по появлению линий новых фаз). 
 
Измерение удельного электросопротивления. Наиболее широко используемый метод 
измерения электросопротивления для определения температурного интервала ТМП позволяет 
быстро получить петлю температурного гистерезиса превращения. Этот метод часто 
используют для изучения фазовых превращений в сплавах на основе никелида титана. 
Измерения температурной зависимости электросопротивления ρ(T), как правило, были 
проведены в интервале температур от 100 до 770 К потенциометрическим четырехконтактным 
методом при постоянном токе на плоских образцах. Скорость нагрева и охлаждения образца 
составляла 2,5 К/мин. Погрешность определения электросопротивления ρ составляла примерно 
пять процентов. Анализ электросопротивления выполняли совместно с г.н.с., д.ф.-м.н. Н.И. 
Коуровым в ИФМ УрО РАН. 
 
Измерение деформационных характеристик эффекта памяти формы. Для 
определения деформационных характеристик эффекта памяти формы (ЭПФ) в синтезируемых 
БЗР сплавах было изучено влияние деформации изгибом на восстановление формы. На рисунке 
2.2 представлена схема, иллюстрирующая процесс восстановления формы при изгибе образца.  
 
 




Образцы толщиной d, которым была задана память на прямолинейную форму, 
подвергали изгибу на оправе диаметром D (таблица 2.1). При этом максимальная деформация 
на поверхности образца составляла (2.1):  
 
γ = d/(d+D)*100%.                                                             (2.1) 
 
После нагрева образцы восстанавливали свою форму за счет ЭПФ частично или 
полностью. Степень восстановления формы S определяли по следующей формуле (2.2): 
 
S = (θd-θh)/θd × 100%,                                                        (2.2) 
 
где θ – углы загиба или разгиба образца; θd – угол возврата в положение 2 после деформации 
изгибом в положение 1, θh – угол восстановления формы при нагреве в положение 4, θс – угол 
обратимой деформации из положения 4 в положение 3 при охлаждении после нагрева. 
Степень обратимой деформации Sобр определяли как (2.3):  
 
Sобр = (θс-θh)/θd × 100%.                                                        (2.3) 
 
Таблица 2.1 – Зависимость деформации изгибом γ от диаметра оправы D и толщины t = 0,04 мм 
D, мм 4,0 2,0 1,3 1,0 0,8 0,6 0,5 0,4 






















Глава 3 Структурно-фазовые превращения и свойства квазибинарных сплавов 
системы TiNi-TiCu 
 
Из анализа литературных данных следует, что при всем разнообразии созданных 
металлических материалов с ЭПФ даже среди сплавов никелида титана, обладающих 
наилучшим комплексом физико-механических характеристик (прочности, пластичности, 
памяти формы, псевдоупругости и их механотермической и циклической долговечности, 
коррозионной стойкости, биосовместимости, свариваемости), наиболее изучены лишь их 
бинарные композиции [1-25]. Однако, и их применение в обычном поликристаллическом 
состоянии или после различных термических и термомеханических обработок не всегда 
обеспечивает требуемые практикой физико-механические параметры. В целом, большинство 
цветных атомноупорядоченных сплавов с ЭПФ обладают пониженной пластичностью и 
хрупкостью, а также низкой циклической прочностью и долговечностью в 
поликристаллическом состоянии [11].  
Как уже отмечалось, легирование третьими элементами сплава никелида титана, как и 
превышение по никелю содержания в 50 ат.% позволяет эффективно влиять на критические 
температуры ТМП и, как следствие, параметры ЭПФ. Однако, большинство химических 
элементов, являясь β-стабилизаторами, вызывают снижение или полное подавление ТМП в 
сплавах, и лишь несколько химических элементов можно отнести к β-дестабилизаторам 
(палладий, платину, золото и медь, замещающие атомы никеля, или цирконий и гафний, 
замещающие атомы титана) [12, 15, 25]. 
Известно, что легирование медью никелида титана до 25 ат.% взамен никеля позволяет 
сохранить в сплавах твердый раствор на основе B2 сверхструктуры, способный к протеканию в 
них ТМП [7, 11, 15, 26-36]. При этом от концентрации меди и точности исполнения 
легирования, сохраняющей стехиометрическое квазибинарное замещение медью именно 
атомов никеля, зависят характеристики ТМП и физико-механические свойства сплавов. Важно 
отметить, что при увеличении содержания меди и отклонения от квазибинарности состава 
радикально изменяются структурный тип мартенситной фазы, собственно сам 
кристаллоструктурный механизм ТМП и его температурные интервалы [7, 15, 26-36]. 
Превращение становится двухступенчатым, когда появление орторомбического B19-
мартенсита начинает предшествовать образованию кристаллов моноклинного B19'-мартенсита 
(присущего бинарным сплавам Ti-Ni). При этом изменяются параметры ЭПФ и другие 
конструкционные и функциональные свойства сплавов [7, 11, 15, 28, 29]. Вместе с тем, как уже 
отмечалось, в литературе до сих пор имеются существенные различия и разногласия по 
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ключевым характеристикам ТМП и физико-механических свойств сплавов квазибинарного 
состава TiNi-TiCu [7, 11, 12, 15, 26-36].  
В данном разделе диссертации были комплексно изучены трехкомпонентные сплавы 
Ti50Ni50-xCux с прецизионно изменяемым по никелю и меди составом в пределах 0 ≤ Cu ≤ 25 
aт.%. Они были получены электродуговой плавкой из высокочистых титана (чистотой 99,8%), 
никеля и меди (99,99%) в атмосфере очищенного гелия. Для гомогенизации отобранные по 
химическому составу, отличающиеся от заданного не более, чем на ±0,1 ат.%, сплавы 
подвергали многократным переплавам (не менее трех раз), горячей осадке прессом на 3-5%, 
последующим длительным отжигам в аргоне при 1073 K и закалке. Данная термомеханическая 
обработка обеспечила в сплавах однородное распределение зерен по размеру (50-70 мкм) и 
химическому составу и исключило эффект ликвации после выплавки.  
 
3.1 Структура и фазовый состав сплавов 
 
РСФА показал, что при комнатной температуре все сплавы находятся в мартенситном 
состоянии. Фрагменты типичных рентгенограмм ряда сплавов приведены на рисунке 3.1 a. По 
рентгенодифрактометрическим данным были установлены фазовый состав и температурно-
концентрационные изменения параметров B2-аустенита (при 370 К), моноклинной решетки 
B19'-мартенсита для сплавов с содержанием меди до 15 aт.%, мартенсита с орторомбической 
решеткой B19 для сплавов от 15 до 25 aт.% меди (рисунок 3.1 б). На рисунке 3.1 б приведены 
значения параметров решеток, измеренные при температурах несколько ниже температур 
начала ТМП и при 100 К. Штриховыми линиями обозначены изменения параметра aB2 В2-
аустенита и для сравнения удвоенные межплоскостные расстояния 2 d110. Из их линейной 
зависимости от содержания меди можно сделать вывод о том, что полученные тройные сплавы 
Ti-Ni-Cu являются твердыми растворами замещения, в которых одна из подрешеток B2-
сверхструктуры статистически заполнена атомами меди и никеля, а другая – атомами титана. 
Как правило, в сплавах никелида титана для измерений критических температур начала 
(Ms, As) и конца (Mf, Af) прямого (Ms, Mf) и обратного (As, Af) ТМП наиболее часто используют 
три метода температурных измерений – электросопротивление ρ(T), магнитную 
восприимчивость χ(T) и дифференциальную сканирующую калориметрию (ДСК) [7, 8, 11, 12, 
15-17, 26-36]. Измерения ρ(T) и χ(T) в термоциклах "охлаждение – нагрев – охлаждение" для 























Рисунок 3.1 - Фрагменты типичных рентгенограмм (a) сплавов Ti50Ni50-xCux (x ≤ 25 aт.%) в 
состоянии В2 сверхструктуры (кривая 1 при 370 К), B2+B19' (кривая 2 при комнатной 
температуре), B19' (кривая 3 при 100 К) и B19 (кривая 4 при комнатной температуре) и 
температурно-концентрационные зависимости параметров кристаллических решеток (б) aB2 и 
2d110 (пунктиром при 370 К), aB19, bB19, cB19 B19-мартенсита и aB19', bB19', cB19', bB19' B19'-
мартенсита, а также удельного объема ΔV/V  
 
Аналогичные температурные зависимости ρ(T) и χ(T) сплавов Ti-Ni-Cu с аномалиями, 
обусловленными ТМП, наблюдались также в работах [6-8, 11, 15-17, 28], как и зависимости по 
ДСК [6, 7, 28, 29, 31]. Один из таких типичных совмещенных примеров для ρ(T) и ДСК сплава 

















Рисунок 3.2 - Температурные зависимости электросопротивления ρ(T) МК сплавов Ti50Ni50-xCux 
(x ≤ 25 ат.%) (кривая 1 - x=0, 2 – x=5, 3 – x=10, 4 – x=12, 5 – x=15, 6 – x=20, 7 – x=25 ат.%) 
 
Анализ показывает, что вначале при умеренном легировании вплоть до (7-8) aт.% меди 
все температуры единственного ТМП В2↔B19' несколько снижаются. Это хорошо видно из 
сопоставления вида и температур гистерезисных аномалий на кривых ρ(T) сплавов Ti50Ni50 и 
Ti50Ni45Cu5 (кривые при x=0 и x=5 на рисунке 3.2). Критические температуры ТМП определяли 
по ρ(T) и χ(T) методом двух касательных, и они приведены в таблицах 3.1, 3.2. Следует 
обратить внимание на несколько особенностей вида представленных температурных 
зависимостей ρ(T) и χ(T). Во-первых, если при прямом ТМП B2→B19' в сплаве Ti50Ni50 ρ(T) 
резко снижается, а при обратном ТМП B19'→B2 соответственно возрастает, то в сплаве 
Ti50Ni45Cu5 ρ(T) в области аномалии, обусловленной тем же ТМП, изменяется совершенно 
противоположным образом: резко растет при охлаждении и уменьшается при нагреве (рисунок 
3.2). Величины χ(T) при охлаждении уменьшаются во всех изученных четырех сплавах, а при 


















Рисунок 3.3 - Температурные зависимости электросопротивления R(T)/R293 K (а) и теплового 
потока ДСК (б) для сплавов Ti50Ni40Cu10 [29]  
 
Таблица 3.1 - Критические температуры ТМП сплавов Ti50Ni50-xCux (x ≤ 25 aт.%), определенные 
по кривым электросопротивления 
x e/a Ms', K Mf', K As', K Af', K Ms, K Mf, K As, K Af, K 
0 7,00         343 318 353 373 
5 7,05         289 275 285 300 
10 7,10 315 304 314 324 280 198 208 286 
15 7,15 328 316 324 338 234 160 169 234 
17 7,17 330 312 321 335         
20 7,20 318 306 310 330         
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Таблица 3.2 - Критические температуры ТМП сплавов Ti50Ni50-xCux (x ≤ 25 aт.%), определенные 
по кривым магнитной восприимчивости (рисунок 1.10 б) [33] 
x e/a Ms', K Mf', K As', K Af', K Ms, K Mf, K As, K Af, K 
0 7,00         327 306 338 357 
5 7,05         295 282 290 305 
10 7,10 312 303 310 319 280 252 263 282 
12 7,12 328 323 330 340 269 177 200 269 
25 7,25 333 310 315 337         
 
Температурный ход кривых ρ(T) и χ(T) сплавов, легированных медью в пределах (10-15) 
aт.%, при несколько меньших температурах, чем Ms (и Mf), демонстрирует еще одну аномалию 
немонотонного изменения ρ(T), которое при охлаждении существенно возрастает, а при 
нагреве обратимо с температурным гистерезисом снижается (см. кривые при x =  10, 12, 15 на 
рисунке 3.2). Для сплавов, легированных медью от 17 до 25 aт.% (кривые при x = 17, 20, 25 на 
рисунке 3.2), зависимости ρ(T) и χ(T) вновь имеют только одну аномалию с наиболее узким 
температурным гистерезисом. В соответствии с данными РСФА первой аномалии ρ(T), как и 
χ(T) в сплавах с (10-15) aт.% меди соответствует В2↔B19 ТМП, а второй низкотемпературной 
отвечает В19↔B19' ТМП.  
По данным таблиц 3.1 и 3.2, в которых сведены критические температуры ТМП во всех 
исследуемых сплавах и их температурные гистерезисы, были построены полные диаграммы 
ТМП в квазибинарных сплавах Ti50Ni50-xCux при 0 ≤ Cu ≤ 25 aт.% (рисунки 3.4 а, б). Видно, что 
критические температуры ТМП В2↔B19 с увеличением концентрации меди несколько 
возрастают, тогда как для второго ТМП В19↔B19' они резко снижаются и в сплаве Ti50Ni33Cu17 
ТМП В19↔B19' уже не фиксируется. 
Отметим, что критические температуры идентичных ТМП в одних и тех же сплавах, 
измеренные двумя различными методами ρ(T) и χ(T), не совпали. В связи с этим на рисунках 
3.5 а, б представлены диаграммы ТМП в сплавах с тем же номинальным химическим составом, 
построенные нами по данным в таблицах 3.3, 3.4, приведенным в работах [28, 31]. 
Сопоставление четырех диаграмм и соответствующих табличных данных выявило еще большие 
различия критических температур для сплавов одинаковых химических составов. При этом, по-
видимому, нельзя отнести их к несовпадению среднего химического состава сплавов, который 

















Рисунок 3.4 - Диаграммы ТМП сплавов Ti50Ni50-xCux (x ≤ 25 aт.%) по данным 
электросопротивления ρ(T) (a) и магнитной восприимчивости χ(T) [33] (б) 
 
Таблица 3.3 - Критические температуры ТМП сплавов Ti50Ni50-xCux (x ≤ 20 aт.%), определенные 
в статье [28] по данным ДСК и ρ(T) 
x, ат.% e/a Ms', K Mf', K As', K Af', K Ms, K Mf, K As, K Af, K 
0 7,00                 
5 7,05         309 295 311 330 
7.5 7,075 297 290 305 310 290 220 236 298 
10 7,10 313 300 315 324 292 179 192 300 
12.5 7,125 322 304 315 333 280 170 180 286 
15 7,15 327 310 319 337 249   203 262 












Таблица 3.4 - Критические температуры ТМП сплавов Ti50Ni50-xCux (x ≤ 13 aт.%), определенные 
в статье [31] по данным ДСК 
x, ат.% e/a Ms', K Mf', K As', K Af', K Ms, K Mf, K As, K Af, K 
0 7,00         329 319 350 365 
3 7,03         321 309 330 351 
5 7,05         318 306 324 342 
7 7,07         318 308 323 335 
8 7,08 316 304 323 335 301 283 286 316 
9 7,09 323 313 328 337 303 267 283 320 
10 7,10 321 314 325 334 297 250 262 316 
13 7,13 326 318 330 338         
 
 
Рисунок 3.5 - Диаграммы ТМП сплавов Ti50Ni50-xCux (x ≤ 20 aт.%), определенные в статье [28] 
по данным ДСК и ρ(T) (a) и сплавов Ti50Ni50-xCux (x ≤ 13 aт.%), определенные в статье [31] по 
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Достаточно близкими оказались и параметры кристаллических решеток фаз B2, B19 и 
B19', определенные рентенографически нами и в работах [27, 29]. 
Рисунок 3.3 иллюстрирует методики определения критических температур ТМП по 
данным температурных измерений кривых ρ(T) и ДСК [29]. Видно, что методом ДСК 
критические температуры первого ТМП, прямого (с экзотермической реакцией 
тепловыделения) и обратного (с эндотермической реакцией поглощения тепла), надежно и с 
хорошей точностью регистрируются по температурам начала и конца пиков выделения или, 
соответственно, поглощения тепла (рисунок 3.3 б). Однако, определение критических 
температур весьма затруднительно или, строго говоря, практически невозможно выполнить по 
слабо выраженным тепловым эффектам ДСК для второго В19↔B19' ТМП. Казалось бы, в 
таком случае данные температуры можно было бы, как это и сделано в работе [28], определить 
по аномалиям ρ(T) (рисунок 3.3 a). Но в работах [28, 29] температуры Mf и As В19↔B19' ТМП 
определяли по максимумам ρ(T) при охлаждении и нагреве, а не в точках пересечения двух 
касательных вблизи температуры, где величины ρ(T) при данных режимах совпали (см. рисунок 
3.3). В последнем случае для сплава Ti50Ni40Cu10 данные критические температуры оказались 
бы еще ниже примерно на 50 K (см. рисунок 3.3 a). Как сами авторы работы [28] отметили, при 
температурах ниже определенной ими Mf = 179 K в сплаве с 10 aт.% меди еще сохраняется 
остаточный B19-мартенсит по данным РФСА, как и для сплавов с 12,5 и 15 aт.% меди. 
Таким образом, первой основной причиной несовпадения критических температур для 
низкотемпературного ТМП В19↔B19' можно считать трудности его точной идентификации 
применяемыми методами. Однако, очевидно, что это объяснение не может быть использовано 
для объяснения различий критических температур первого ТМП (В2↔B19' или В2↔B19). И 
здесь следует, на наш взгляд, обратить внимание на еще одно важное обстоятельство, а именно 
влияние исходной микроструктуры В2-аустенита на критические температуры ТМП в сплавах 
никелида титана. Это, прежде всего, влияние размера зерна и различий внутризеренной 
структуры, которое во всех сплавах, исследованных в настоящей работе и в цитированных [28-
31], присутствует.  
Так, в работах [28, 29] изучали сплавы, часть из которых (когда Cu < 10 aт.%) были 
предварительно прокатаны в горячую при 1123 К, а остальные вследствие их хрупкости 
исследовали в литом состоянии, затем все сплавы подвергали гомогенизации при 1123 К в 
течение 1 ч. В работе [30] для изучения использовали литые сплавы Ti-Ni-Cu после 
высоковакуумного отжига. Наконец, в работе [31] были проанализированы проволочные 
образцы диаметром 1 мм после ковки, экструзии, холодного волочения обжатием на 30% и 
гомогенизации при 1073 К в течение 1 ч. Можно уверенно заключить, что гомогенизация литых  
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сплавов при 1073-1123 К не устраняет в полной мере ликвацию в слитках. С другой стороны, 
текстура и микроструктура, в том числе и размеры зерен проволочных образцов, очевидно, 
сильно отличаются от таковых в сплавах, подвергнутых объемной деформации и отжигу, 
причем эти эффекты существенно влияют и на механические характеристики сплавов.  
Результаты механических испытаний на растяжение образцов изученных нами 
поликристаллических сплавов при комнатной температуре приведены в таблице 3.5 и на 
рисунке 3.6.  
 
Таблица 3.5 - Механические свойства сплавов системы TiNi-TiCu (0 ≤ Cu ≤ 25 ат.%) при 
растяжении при комнатной температуре* 
Сплав, ат.% σB, МПа σM, МПа δ, % εПУ, % 
Ti50Ni50 1200 200 35 6,0 
Ti50Ni48Cu2 850 150 20 4,5 
Ti50Ni45Cu5 750 120 18 4,0 
Ti50Ni40Cu10 750 100 25 3,5 
Ti50Ni35Cu15 720 70 20 3,0 
Ti50Ni30Cu20 720 50 20 3,0 
Ti50Ni25Cu25 740 50 20 3,0 
*Погрешность в определении σB - ±5%, σM - ±10%, δ - ±5%, εПУ - ±10% 
 
Сопоставляя полученные данные для сплавов в зависимости от легирования медью и 
кристаллоструктурного типа мартенситной фазы, можно сделать вывод, что все их 
механические свойства по мере легирования медью несколько снижаются, в том числе предел 
прочности σB, предел фазовой текучести σM, относительное удлинение δ и величина 
псевдоупругой деформации на площадке фазовой текучести εПУ. Вместе с тем, величина 
относительного удлинения до разрушения сохраняется на хорошем уровне (>20%). Видно 
также, что ресурс обратимой псевдоупругой деформации εПУ несколько ниже, что и следовало 














Рисунок 3.6 - Механические свойства сплавов Ti50Ni50-xCux (x ≤ 25 aт.%) при комнатной 
температуре: кривая 1 - σB, кривая 2 - σM, кривая 3 - δ, кривая 4 - εПУ 
 
3.2 Микроструктура мартенсита сплавов 
 
Теперь рассмотрим результаты электронномикроскопического изучения 
микроструктуры исследуемых квазибинарных сплавов. Типичной особенностью их 
мартенситной структуры является примущественно пакетно-пирамидальная морфология 
мартенситных кристаллов (рисунок 3.7 а). Она наиболее выражена в сплаве Ti50Ni25Cu25 с B19-
мартенситом (рис. 3.7 б, в) [126]. Так, в тройном стыке на рисунке 3.7 б их габитусные 
плоскости огранки близки семейству плоскостей {111}B19, параллельных {110}B2, а в пакетах 
пластинчатых кристаллов также присутствуют плоские микродвойники I-типа по (111)B19 с 
K1=(111), η2=[121] в соответствии с [27]. При комнатной температуре и, особенно при 
охлаждении in situ, дополнительно образуются вторичные субмикродвойники и по системе типа 
{011}<011>B19 (см. рисунок 3.7 в). При уменьшении содержания меди в сплавах морфология 
B19-мартенсита постепенно трансформируется в преимущественно пакетную (рисунки 3.8 – 
3.10).  
В представленных на рисунках 3.9 (а, б), 3.10 (а, б) случаях при комнатной температуре 
сплав Ti50Ni40Cu10 имел структуру B19-мартенсита. А при охлаждении этот сплав испытывал 
второе В19↔B19' ТМП, что проявлялось в появлении внутри моноклинных B19'-кристаллов 
вторичных составных нанодвойников типа (001)B19' (см. рисунки 3.9 в, г; 3.10 в, г). При этом 
сохранились в целом пакетная морфология мартенсита и его кристаллоструктурные 
характеристики: границы первичных двойников I-типа (111)B19 трансформировались в границы 

















Рисунок 3.7 - РЭМ изображение микроструктуры (а) и светло- (б) и темнопольное (с) ПЭМ 

















Рисунок 3.8 - Типичные ПЭМ светло- (а, в) и темнопольное (б) изображения и 
микроэлектронограмма (г) сплава Ti50Ni30Cu20, о.з. близки [010]B19||[011]B2. Температура 
наблюдения комнатная (а) и 120 К (б, в) 
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Рисунок 3.9 - Светло- (а, в, г) и темнопольное (б) ПЭМ изображения сплава Ti50Ni40Cu10, 
полученные при комнатной температуре (a, б) и 120 К (в, г) 
 
Наконец, микроструктура B19'-мартенсита, представленная на рисунках 3.9 в, г, 3.10, в 
целом типична и для B19'-мартенсита в менее легированных медью сплавах, в которых ТМП 
происходит по схеме В2↔B19' (см. рисунок 3.11), и в двойном сплаве Ti50Ni50 (рисунок 3.12). 
При комнатной температуре В19'-мартенсит в сплавах Ti50Ni50, Ti50Ni48Cu2 и Ti50Ni45Cu5 имеет 
преимущественно пакетную морфологию попарно двойниковых пластинчатых кристаллов, 
представляющих геометрически необходимые двойники I типа (011) и (011)B19', которые в свою 
очередь содержат нанодвойники и дефекты упаковки по (001)B19'. [15]. Ориентационные 
соотношения кристаллов мартенсита В19', как и B19, близки Бейновским: (100)B2||(100)B19'(B19); 
[011]B2||[010]B19'(B19); [011]B2||[001]B19'(B19).  
В заключение, обсуждая микроструктурные причины относительно невысокой 
пластичности бинарных и легированных медью сплавов никелида титана технической чистоты, 
необходимо указать на наличие в них некоторого, до 5-10 масс.%, избыточных фаз: оксидных 
типа Ti4(Ni,Me)2Ox (см. рисунок 3.13) и карбонитридных типа Ti(C,N) [15]. Эти частицы имеют 
глобулярную форму, могут обладать крупными размерами и, очевидно, приводят к снижению 
деформируемости сплавов и их охрупчиванию. 
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Рисунок 3.10 - Типичные ПЭМ светло- (а, в) и темнопольное (б) изображения и 
микроэлектронограмма (г) сплава Ti50Ni40Cu10 в B19-состоянии при комнатной температуре (а, 










Рисунок 3.11 - Светло- (а) и темнопольное (б) ПЭМ изображения сплава Ti50Ni45Cu5 и 
















Рисунок 3.12 - Типичные ПЭМ изображения сплава Ti50Ni50, на вставке приведена 








Рисунок 3.13 - Светло- (а) и темнопольное (б) ПЭМ изображения включения Ti4(Ni, Cu)2Ox и 
соответствующая электронограмма (в) 
 
3.3 Предмартенситные состояния, модели структуры метастабильного В2-
аустенита и кристаллогеометрические схемы мартенситных перестроек В2↔В19 и 
В2↔В19’ 
 
Ранее уже отмечалось, что в В2-аустените изученных сплавов, испытывающих обратные 
ТМП при нагреве до температур 370 – 470 К, наблюдаются типичные предпереходные 
состояния [8, 12, 15, 17, 21-25]. Обнаруживается сложная картина диффузного рассеяния в виде 
закономерно погасающих тяжей, интенсивность которых возрастает при приближении к 
температуре начала мартенситного превращения Ms по мере последующего охлаждения. Кроме 
того, на них усиливаются экстрарефлексы в положениях типа 1/2<110> и 1/3<110> (отмечены 
стрелкой на рисунках 3.14, 3.15). Последние наблюдаются только в эквиатомном сплаве 
Ti50Ni50. Электронномикроскопически при этом виден характерный и закономерно 
прогрессирующий контраст типа ряби или "соль-перец", наиболее заметный на “бусчатых” 
изображениях наклонных дислокаций (см. рисунки 3.14, 3.15). В сплавах вблизи Ms начинают 
а б 
а б в 
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образовываться как гетерогенно (от границ зерен), так и гомогенно (в теле зерен) 












Рисунок 3.14 - Типичные ПЭМ изображения сплавов Ti50Ni50 (а) и Ti50Ni25Cu25 (в) и 
соответствующие им микроэлектронограммы (б, г), полученные в В2-фазе при 370 К, о.з. 
отражающих плоскостей близка [100]  
 
В заключение напомним о многочисленных экспериментальных результатах по сильному 
квазиизотропному "размягчению" модулей упругости монокристаллов сплавов никелида 
титана, в том числе легированных железом или медью, а также о диффузных эффектах, 
обнаруживаемых методами дифракции нейтронов, рентгеновских лучей и электронов [12, 15]. 
Они обусловлены специфическими атомными смещениями и, как следствие, особым 
неоднородным наноразмерным контрастом на изображениях, полученных методами ПЭМ (см. 
рисунки 3.14, 3.15) [126], и рядом других аномалий, связанных с предмартенситными 
явлениями [11, 12, 15, 17, 37]. 
С учетом всех этих данных можно, во-первых, описать кристаллоструктурный механизм 
образования особых локализованных, так называемых внутрифазовых, предпереходных 
наносостояний в В2-фазе, модулированных по типу будущих мартенситных фаз за счет 




















Рисунок 3.15 - Типичные ПЭМ светло- (а) и темнопольное (б) изображения сплава Ti50Ni35Cu15 
и микроэлектронограммы (в, г), полученные в В2-фазе при 370 К, о.з. близка [100] (в), [111] (г) 
 
Ответственными за перетасовочную перестройку в В2-решетке по варианту В2→B19 
являются локализованные в нанодоменах смещения типа 1/2<110>k<110>e (k – волновой 
вектор, е – вектор поляризации смещений). Перестройка в В2-решетке по варианту В2→R 
обеспечивается перетасовочными смещениями 1/3<110>k<110>e. Перетасовочные смещения 
по варианту В2→B19' описываются более сложной схемой суперпозиций двух мягких 
поперечно поляризованных мод атомных смещений по типу синхронизированного удвоения 
(011)[011]+(011)[100] (см. рисунок 3.16) [12, 15, 17, 25]. 
Во-вторых, представленные на рисунке 3.16 схемы наглядно демонстрируют полный 
кристаллоструктурный механизм собственно самих ТМП В2↔B19 (рисунок 3.16 в) и В2↔B19' 
(рисунок 3.16 г), когда наряду с указанными перетасовочными компенсационными или 
адаптивными смещениями атомов происходит необходимая, подобная Бейновской, однородная 
дисторсия кубической (или тетрагональной) решетки, завершающая ТМП в орторомбическую 
B19 или моноклинную фазы B19' [12, 15, 17]. Формально эти однородные деформации можно 
получить, используя ранее приведенные в главе 1 матрицы соответствующего 


















Рисунок 3.16 - Элементарные ячейки В2 (а), В19 (б, в) и В19' (г) в сплавах никелида титана, их 
размерно-ориентационные соотношения и схемы перестроек, определяемых однородной 
дисторсией по типу Бейна и перетасовочными смещениями атомов (011)[011]B2 (а), (011)[100]B2 
(б), (011)[0111]B2 (в) и комбинацией (011)[011]+(011)[100] (г) [15] 
 
Краткие выводы по главе 3 
 
Основные наиболее важные новые результаты исследований сплавов системы TiNi-TiCu, 
полученные в данной главе, заключаются в следующем: 
1. Уточнены критические температуры ТМП и построены обобщенные полные диаграммы 
ТМП В2↔B19', В2↔B19↔B19', В2↔B19 квазибинарных поликристаллических сплавов TiNi-
TiCu с содержанием меди до 25 ат.%. При сравнении полученных и известных в литературе 
данных и их критическом анализе установлены основные причины их несовпадения. Они, с 
одной стороны, связаны с термической или деформационно-термической предысторией 
сплавов, а с другой – с несовершенством методов диагностики критических температур, 
особенно на второй стадии ТМП В19↔B19'.  
2. Определены особенности микроструктуры предмартенситного состояния В2-
аустенитной и мартенситных фаз, в том числе в экспериментах in situ ПЭМ.  Установлено, что 





которой являются двойниками I типа по (111)В19 (В19’) и (011)В19 (В19’). Отличительной 
особенностью кристаллов В19’-мартенсита является наличие в них составных составных, 
деформационных по природе нанодвойников по (001)В19’. 
3. Рассмотрены и обоснованы согласующиеся с экспериментами кристаллогеометрические 
схемы бездиффузионной мартенситной перестройки В2↔B19 и В2↔B19', одновременно 
предусматривающие однородную дисторсию типа Бейна и перетасовки атомных смещений по 
определенным мягким модам типа <110>k<110>e. 
4. Показано, что механические свойства полученных прочных и пластичных 
мелкозернистых сплавов при легировании медью в интервале от 2 до 25 ат.% варьируют 
следующим образом: предел прочности в интервале от 850 до 740 МПа, критическое 
напряжение мартенситного сдвига (фазовой текучести) - от 150 до 50 МПа, относительное 
удлинение - от 25 до 20 %, а псевдоупругая деформация - от 4,5 до 3,0 %, оставаясь на 
удовлетворительном уровне. Установлено, что в данных сплавах существенно небольшой 
является такая важная характеристика ЭПФ и ТМП, как их температурный гистерезис. Так, (Af 
- Mf) по сравнению с Ti50Ni50 меньше вдвое – 20 вместо 40 град. При этом температурный 
интервал ТМП и ЭПФ располагается выше комнатной температуры и имеет слабую 
концентрационную зависимость от содержания меди, в отличие от сплавов Ti-Ni, в которых 



























Глава 4 Влияние быстрой закалки расплава на структуру и фазовые превращения 
в сплавах квазибинарного состава Ti50Ni50-XCuX 
 
Уже упоминалось в предыдущих главах, что легирование третьими компонентами 
сплавов никелида титана путем замещения атомов никеля или титана, как правило, приводит к 
резкому снижению критических температур ТМП и даже их полному подавлению вследствие 
распада исходно пересыщенных твердых растворов, и только небольшое количество 
химических элементов, образуя твердые растворы на основе В2-сверхструтуры, в частности 
медь, цирконий, палладий, гафний, платина, золото, оказывают противоположное действие на 
стабильность В2-аустенита данных сплавов [15]. Как отмечалось еще в одной из первых 
монографий по сплавам с ЭПФ [7], трехкомпонентные сплавы Ti-Ni-Cu являются чрезвычайно 
перспективными промышленными материалами. В них даже при концентрации меди до 30 ат.% 
имеют место ТМП и в достаточно заметной степени проявляются ЭПФ. Немаловажно, что и 
стоимость меди в ряду вышеуказанных элементов – β-дестабилизаторов является наименьшей. 
Имеются и другие преимущества сплавов Ti-Ni-Cu: относительно слабая зависимость от 
содержания меди температур ТМП и ЭПФ; небольшая разность температур начала и конца 
прямого и обратного ТМП; наконец, удивительная склонность сплавов никелида титана, 
легированных достаточным количеством меди или гафния, к аморфизации при быстрой закалке 
расплава [60, 67-101]. Однако в подавляющем большинстве известных публикаций исследовали 
в основном сплавы химического состава Ti50Ni25Cu25, которые можно было получить при БЗР в 
аморфном состоянии, а при последующем отжиге в состоянии поликристаллической В2-фазы, 
способной к ТМП и ЭПФ. 
Поскольку объем ранее выполненных работ на данных сплавах был весьма ограничен 
выбором состава сплавов и использованных способов внешних воздействий, проведенных 
исследований далеко недостаточно для понимания существенных различий в полученных 
результатах и всех возможностей управления их структурой и свойствами. Здесь важно также 
отметить, что во многих опубликованных работах авторами не обсуждались роль и влияние 
точности состава по отношению к его стехиометрии, не приводились количественные данные о 
химическом составе изучаемых БЗР сплавов, а были только указаны формулы составов в 
атомных процентах (например, Ti35Ni15Cu, Ti-25Ni-25Cu или Ti50Ni25Cu25). В то же время 
оказалось, что приведенные в указанных выше работах химические составы по данным 
элементного анализа существенно отклонялись от квазибинарных Ti50Ni50-xCux по всем трем 
компонентам. Кроме того, синтез БЗР в разных работах выполняли в существенно различных 
условиях по защитной среде, скорости охлаждения, размерам полученных лент. В связи с этим 
в данном разделе диссертации была изучена серия тройных квазибинарных БЗР сплавов 
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Ti50Ni50-xCux (0 ≤ x ≤ 34 ат.%) с прецизионным составом при отклонении от номинального не 
более ± 0,1 ат.%. 
 
4.1 Микроструктура и фазовый состав БЗР сплавов 
 
Ранее в цикле работ [75-81] частично были изучены сплавы Ti-Ni-Cu с  содержанием 
меди от 0 до 35 ат.%, синтезированные БЗР спиннингованием. Поэтому в данной главе были 
выполнены некоторые недостающие или уточняющие исследования на БЗР сплавах 
прецизионного состава данной системы. Вначале были аттестованы структура и фазовый состав 
БЗР сплавов в исходном состоянии, полученных при скорости охлаждения, близкой к 105 К/с. 
По данным РСФА и измерений электросопротивления все сплавы, как и их 
поликристаллические прототипы, находились в мартенситном состоянии при комнатной 
температуре: в сплавах с 0, 2, 5 и 7 ат.% Cu образовался В19’-мартенсит, а в остальных сплавах 


















Рисунок 4.1 - Температурные зависимости электросопротивления ρ(T) БЗР-сплавов Ti50Ni50-xCux 
(x ≤ 35 ат.%) (кривые 1 – x=0, 2 – x=2, 3 – x=5, 4 – x=10, 5 – x=15, 6 – x=20, 7 – x=25, 8 – x=28, 9 
– x=34 ат.%) 
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Диаграмма ТМП по полученным данным, представленным в таблице 4.1, построена на 
рисунке 4.2. Изотермический отжиг был выбран для сравнительного исследования влияния 
легирования медью на структуру и фазовый состав данных БЗР сплавов, поскольку он приводит 
к оптимальным механическим свойствам и ЭПФ сплавов, сохраняя в них однородную УМЗ 
структуру, а, с другой стороны, что важно для обеспечения единства исследования, 
обеспечивает полную кристаллизацию сохранившихся аморфных областей после БЗР в сплавах 


















Рисунок 4.2 - Диаграммы ТМП БЗР-сплавов Ti50Ni50-xCux (x ≤ 34 ат.%) 
 
В одной из недавних работ [93] при анализе кинетики кристаллизации аморфного БЗР 
сплава Ti50Ni25Cu25 было установлено, что полная кристаллизация сплава происходит с 
уменьшением инкубационного периода (от 16 до 1 минуты) в течение все более короткого 
времени (25, 15, 8, 5, 4 мин) при увеличении температуры изотермической термообработки 
(ИТО) при 708, 713, 718, 723, 728 К, соответственно. Исходя из данных результатов, режим 
ИТО нами был выбран при температуре 723 К в течение 10 мин. 
Результаты электронномикроскопических исследований сплавов при комнатной 





Таблица 4.1 – Критические температуры ТМП УМЗ сплавов  Ti50Ni50-xCux (в град. К). 
x, ат.% e/a Ms' Mf' As' Af'' Ms Mf As Af 
0 7,00     319 275 348 356 
2 7,02     318 263 318 349 
5 7,05     315 222 255 337 
7 7,07     305 209 229 318 
10 7,10 312 302 307 316 280 201 222 291 
15 7,15 332 317 322 339 200 181 186 207 
17 7,17 336 326 331 348     
20 7,20 337 327 332 345     
25 7,25 340 326 333 348     
28 7,28 335 323 328 342     
32 7,32 331 313 322 329     
34 7,34 321 307 313 330     
 
Таблица 4.2 - Наиболее встречающиеся размеры ультрамелкодисперсных зерен в УМЗ сплавах 
Сплав, 
ат.% 
2 5 10 15 17 20 22 25 28 34 
Размеры 
УМЗ, мкм 
0,5-0,8 0,5-0,8 0,6-0,9 0,6-0,9 0,7-1,0 0,7-1,0 0,7-1,0 0,7-1,0 0,8-1,0 0,8-1,2 
 
Обращает на себя внимание типичный характер микроструктуры всех изученных 
сплавов, даже несмотря на различия структурных типов мартенсита В19 и В19’. Все сплавы 
имели ультрамелкозернистую (УМЗ) структуру. Размеры наиболее часто встречающиеся зерен 
составляли 0,5-0,8 мкм в сплавах с 2 и 5 ат.%  Cu (в состоянии В19’-мартенсита) и были 
несколько больше в остальных сплавах (в состоянии В19-мартенсита). Однако, всегда 
присутствовали и более крупные зерна, достигающие вдвое большего размера. Как правило, в 
более крупных зернах наблюдался однопакетный попарнодвойникованный мартенсит. 
Встречались и зерна без двойников. Наконец, в стареющих сплавах с 28, 32 и 34 ат.% Cu внутри 
всех зерен в В19-мартенсите обнаружены тонкопластинчатые выделения фазы В11-TiCu, а на 
электронограммах – соответствующие рефлексы и тяжи. При этом пластины тетрагональной 
фазы В11-TiCu имели габитус (001)B11 ⎪⎢ {001}B2 ⎪⎢ (011)B19 при дополнительных 
ориентационных соотношениях решеток (100)B11 ⎪⎢ {100}B2 ⎪⎢ (100)B19. 
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Сравнивая полученные данные с представленными в предыдущей главе и известными в 
литературе результатами, отметим, что наблюдается хорошее согласие по типу мартенсита и 
его структурно-морфологическим признакам. Вместе с тем, УМЗ структура БЗР сплавов почти 
на 2 порядка дисперснее, чем в обычных поликристаллических сплавах того же состава. 
Возможность большего измельчения зеренной структуры БЗР сплавов, по-видимому, может 
быть обеспечена за счет повышения скорости охлаждения еще на порядок при уменьшении 
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Рисунок 4.3 - Cветло- (а) и темнопольное (б) ПЭМ изображения сплава Ti50Ni48Cu2. На вставке 
приведена соответствующая микроэлектронограмма одного из более крупных зерен 
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Рисунок 4.5 - Cветло- (а) и темнопольное (б) ПЭМ изображения сплава Ti50Ni40Cu10  
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Рисунок 4.6 - Cветло- (а) и темнопольное (б) ПЭМ изображения сплава Ti50Ni35Cu15 
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Рисунок 4.7 - Cветло- (а) и темнопольное (б) ПЭМ изображения сплава Ti50Ni33Cu17 
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Рисунок 4.8 - Cветло- (а) и темнопольное (б) ПЭМ изображения сплава Ti50Ni30Cu20. На вставке 
приведена соответствующая микроэлектронограмма одного из более крупных зерен 
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Рисунок 4.9 - Cветло- (а) и темнопольное (б) ПЭМ изображения сплава Ti50Ni28Cu22. На вставке 









Рисунок 4.10 - Cветлопольное ПЭМ изображение сплава Ti50Ni22Cu28. На вставке приведена 















Рисунок 4.11 - Cветлопольное ПЭМ изображение сплава Ti50Ni16Cu34. На вставке приведена 
соответствующая микроэлектронограмма одного из более крупных зерен 
 
4.2 Особенности кристаллизации аморфных сплавов Ti50Ni50-xCux и их 
механические свойства в поликристаллическом состоянии 
 
Таким образом, в результате проведенных исследований было установлено, что в 
прецизионных сплавах квазибинарного разреза Ti50Ni50-xCux, полученных спиннингованием со 
скоростью закалки 105 К/с и подвергнутых ИТО 723 К, 10 мин, формируется УМЗ структура 
В2-аустенита, который испытывает при охлаждении до комнатной температуры ТМП. В 
настоящем разделе было изучено поведение исходно аморфного БЗР сплава Ti50Ni25Cu25, 
синтезированного спиннингованием со скоростью закалки 106 К/с, при разных ИТО различной 
длительности. Оказалось, что типичная аморфная структура с изолированными сферолитами 









Рисунок 4.12 - Cветлопольные ПЭМ изображения аморфно-кристаллической структуры БЗР 
сплава Ti50Ni25Cu25 (vзак = 106 К/с) после ИТО при 673 К в течение 60 мин (а) или 703 К в 










При этом уже можно заметить рост размеров сферолитов при увеличении температуры в 
интервале 670-700 К и это означает, что вначале при нагреве реализуется гетерогенный 
механизм бездиффузионной кристаллизации сплава. ИТО 723 К (5 и 10 мин) приводит к 
практически полной кристаллизации сплавов с образованием полиэдрической УМЗ структуры, 
очевидно, уже по гомогенному механизму (рисунок 4.13). Увеличение времени отжига от 5 до 
10 мин вызывает некоторый рост размеров наиболее встречающихся зерен от (0,4-0,8) мкм до 
(0,7-1,0) мкм, по-видимому, за счет рекристаллизации (рисунок 4.13). После отжига при 773 К 
(5-10 минут) размер зерен изменяется в пределах (0,5-2,0) мкм (рисунок 4.14). Темнопольное 
ПЭМ изображение одного из более крупных зерен представлено для сравнения на рисунке 4.14 
б. Во всех сплавах внутри зерен наблюдался, как правило, однопакетный мартенсит.  
Поскольку имеются сведения о возможности расстекловывания данного сплава при 
более низких температурах, чем 723 К, например, после длительных отжигов при 683 К, нами 
было изучено влияние многоступенчатой ИТО исходно аморфного сплава по режиму (473 К, 5 
мин + 573 К, 5 мин + 623 К, 5 мин + 648 К, 5 мин). После последнего нагрева при 648 К в сплаве 
было зафиксировано начало процесса локальной нанокристаллизации. На рисунке 4.15 а, б 
приведены светло- и темнопольные изображения ПЭМ и соответствующие им 
микроэлектронограммы (рисунки 4.15 в, г). Их расшифровка показала преобладание в 
аморфной матрице нанокристаллитов с В2-структурой. 
 
   





   
 
Рисунок 4.13 - Cветлопольные ПЭМ изображения УМЗ структуры БЗР сплава Ti50Ni25Cu25 (vзак 
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Рисунок 4.14 - Темнопольные ПЭМ изображения УМЗ структуры БЗР сплава Ti50Ni25Cu25 (vзак = 
106 К/с) после ИТО при 773 К в течение 5 мин (а) или 10 мин (б). На вставке приведена 
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Рисунок 4.15 - ПЭМ изображения (а, б) и микроэлектронограммы (в, г),  соответствующие 
аморфной структуре (а, в) или смешанной аморфно-нанокристаллической структуре (б, г) БЗР 
сплава Ti50Ni25Cu25 (vзак = 106 К/с) после многоступенчатой ИТО исходно аморфного сплава по 






Еще один эксперимент по изучению особенностей структуры БЗР сплавов Ti50Ni25Cu25 
был выполнен на образцах, размеры которых (толщина 200 мкм и ширина 10 мм) существенно 
превышали размеры предыдущих лент сплавов (толщиной 35-40 мкм и шириной 1,2-1,7 мм). В 
исходном состоянии после БЗР со скоростью охлаждения 106 К/с сплав имел в основном 
аморфную структуру с большим числом нановключений В2-фазы размерами от 20 до 100 нм 
(рисунки 4.16 а-в). ИТО 723 К, 10 мин обеспечила кристаллизацию сплава с неравномерным 
бимодальным размерным распределением образовавшихся нано- и субмикрокристаллических 
В2 и В19 фаз (см. рисунок 4.17). При ИТО 823 К, 10 мин после расстекловывания в В2-
аустените сплава произошло выделение тонких пластин фаз В11-TiCu, о чем свидетельствует 
наличие рефлексов типа 001В11 и тяжей диффузного рассеяния (см. рисунок 4.18). При 











  а б 
 
Рисунок 4.16 - ПЭМ изображения (а, б) и микроэлектронограмма (на вставке) аморфно-
нанокристаллической большеразмерной ленты БЗР сплава Ti50Ni25Cu25 (vзак = 106 К/с) в 
исходном состоянии 
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Рисунок 4.17 - Cветло- (а) и темнопольное (б) ПЭМ изображения и микроэлектронограмма (на 






Рисунок 4.18 - Cветлопольное ПЭМ изображение  и микроэлектронограмма большеразмерной  
















Рисунок 4.19 - Диаграммы растяжения "деформация-напряжение" БЗР-сплавов Ti50Ni50-
xCux (1' -  Ti50Ni35Cu15; 1 -  Ti50Ni35Cu15; 2' -  Ti50Ni28Cu22; 2 -  Ti50Ni28Cu22; 3' -  Ti50Ni22Cu28; 3 -  
Ti50Ni22Cu28; 4 -  Ti50Ni25Cu25; 5 -  Ti50Ni25Cu25), полученных при охлаждении со скоростью 105 
К/с (обозначены со штрихом) или 106 К/с с последующей ИТО (обозначены без штриха) 
 
В заключение данного раздела обсудим результаты механических испытаний на 
растяжение полученных БЗР сплавов Ti-Ni-Cu, которые приведены на рисунке 4.19. 
Представлены кривые растяжения в координатах “напряжение-деформация” для ряда БЗР 
сплавов Ti50Ni50-xCux (x = 15, 22, 25, 28 ат.%), изготовленных при скорости закалки 105 К/с (их 








что сплавы Ti50Ni25Cu25 (кривые 4 и 5) и Ti50Ni22Cu28 (кривая 3) после БЗР со скоростью 106 К/с 
находились в аморфном состоянии и были подвергнуты дополнительной ИТО при 723 К в 
течение 2 минут (кривая 5) и 5 минут (кривые 3, 4). Можно видеть, что сплавы с содержанием 
меди 25 и 28 ат.%, синтезированные при БЗР с последующим отжигом, как и сплав с 25 ат.% 
меди после спиннингования со скоростью закалки 105 К/с имеют более высокие значения 
сопротивления разрушению σВ (1200-1500 МПа), остальные сплавы (1, 1’, 2, 3’) имеют 
механические свойства, сравнимые со свойствами объемных поликристаллических сплавов, 
изученных в предыдущей главе (рисунок 3.6). Важно подчеркнуть, что при этом практически не 
ухудшились параметры, характеризующие эффекты термомеханический памяти формы 
(критическое напряжение и псевдоупругая деформация на площадке текучести), а 
относительное удлинение осталось на уровне 10 %. 
 
4.3 Диффузное рассеяние и модель структуры аморфных сплавов Ti50N25Cu25  
 
Как уже отмечалось ранее, технология БЗР спиннингованием струи расплава позволяет 
получать высоколегированные медью сплавы никелида титана в аморфном или аморфно-
кристаллическом состояниях. При этом в основном были изучены и наиболее широко 
применяются, например, в противопожарных датчиках и других сенсорных устройствах с ЭПФ, 
сплавы химического состава, близкого к формуле Ti50N25Cu25 [66-96]. 
В соответствии с современными представлениями многокомпонентные аморфные 
металлические материалы имеют нанокластерное и, следовательно, наноструктурированное 
строение [60, 135-138]. Его можно определить как состояние с отсутствием дальнего порядка 
(отсутствием корреляции в расположении атомов на больших расстояниях) при сохранении 
ближнего порядка (наличием таких корреляции в нескольких, 2-3, ближайших 
координационных сферах) [60, 136]. В случае аморфных металлических стекол, полученных 
при переохлаждении расплава, их строение в значительной мере отражает структуру жидкости 
и при его описании следует как базовые учитывать флуктуации плотности, локального 
окружения и химического состава. В интегрированном виде эти ключевые особенности 
аморфного состояния проявляются в топологическом ближнем атомном порядке (симметрии 
локального окружения) и химическом или композиционном ближнем атомном порядке 
(тенденциях к окружению атомами разного сорта). Предложен ряд структурных моделей 
аморфных сплавов, которые подразделяются на две большие группы: модели квазижидкостного 
поликластерного описания и модели дефектных или псевдокристаллических состояний [60].  
Как известно, при дифракционных рентгеновских, нейтронографических и 
электронномикроскопических исследованиях структуры сплавов, в том числе и на основе 
		
89 
никелида титана, в аморфном состоянии наблюдались картины диффузного рассеяния и 
прямого разрешения особой атомной структуры и, соответственно, прежде всего на этом 
основании делалось заключение об их аморфизации, полной или частичной. А с другой 
стороны, данные методы позволяют изучать тонкую атомную структуру аморфного состояния 
сплавов (см., например, наши работы [119-121, 126-128, 139, 141-146]). 
В настоящем разделе рассмотрим результаты применения указанных методов при 
исследовании аморфного сплава Ti50N25Cu25, полученного спиннингованием [127]. На рисунке 
4.20 приведены типичные темнопольное ПЭМ изображение в диффузном гало (а) и 
изображение атомной структуры сплава в режиме прямого разрешения (б), полученные на ПЭМ 
Tecnai G230 при 300 кВ. На рисунке 4.21 представлены отвечающие им микроэлектронограммы, 










Рисунок 4.20 – Изображение структуры исходного состояния БЗР сплава Ti50N25Cu25 (vзак. = 106 
К/с); а – темнопольное изображение в диффузном гало, б – прямое разрешение атомной 
структуры 
 
На рисунке 4.20 отчетливо видны некоторые светящиеся в диффузном гало нанообласти 
(а) и изображения их атомной структуры по типу ансаблей нанокристаллов размерами от 
единиц до нескольких нанометров, “встроенных” в аморфной матрице (б). 
На рисунке 4.21 приведены картины рассеяния электронов в виде диффузных колец (или 
гало): наиболее сильные располагаются вблизи брэгговских структурных положений, например 
типа 110 ОЦК или 111 ГЦК кристаллических решеток, а внутри данных сильных гало 
находятся более слабые диффузные кольца, которые располагаются вблизи возможных 
сверхструктурных положений, например, 100 В2 или других типов сверхструктур. Это 
иллюстрируют на рисунке 4.21 представленные справа от картин рассеяния электронов 
соответствующие расчетные кольцевые схемы дифракционных отражений от сверхструктур 
типа В2 (б), L21 (г), L12 (е). 
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Рисунок 4.21 – Микроэлектронограммы (а, в, д) БЗР сплава Ti50N25Cu25 (vзак. = 106 К/с) и 
расчетные кольцевые схемы дифракционных картин от сверхструктур В2- (б), L21 (г), L12 (е) 
 
 
Подобный выбор методов исследований и типов сверхструктур был мотивирован рядом 
более ранных работ, в том числе по нейтронографическому изучению аморфных сплавов на 
основе никелида титана [138, 139] и тем, что при кристаллизации в данных сплавах возникает 
В2 структура с распределением брэгговских отражений, структурных (типа 110) и 
сверхструктурных (типа 100), именно практически в положениях наблюдаемых гало. Но при 
этом вследствие близости соответствующих межплоскостных расстояний в этих положениях 
могут находиться определенные дифракционные отражения других сверхструктур, L21 и L12. 
Рисунок 4.22 иллюстрирует результаты рентгенодифрактометрического (в излучении Co 






качестве реперов слабые брэгговские дифракционные отражения 100 и 200 В2 фазы (от всегда 
имеющихся в ленте сферолитов) на фоне двух заметных диффузных максимумов (штрих- 





























Рисунок 4.22 – Рентгенограммы в излучении Co Kα БЗР сплава Ti50N25Cu25 (vзак. = 106 К/с) в 
зависимости от угла дифракции 2Θ (а) или от обратного вектора k; вертикальными штрихами 
обозначены угловые положения сверхструктурных и структурных отражений В2, L21 и L12 
сверхструктур 
 
Из сравнения угловых положений диффузных максимумов и штрих-диаграмм можно 
заключить, что только ближним атомным порядком по типу В2 сверхструктуры картина 
рентгеновской дифракции на рисунке 4.22 не объясняется. Напротив, имеется диффузный 
максимум в области меньших углов или интервала волновых векторов k ~ 1,0-1,5 Å-1, который 
не совпадает с положением сверхструктурного отражения 100В2. Поэтому был предпринят 
следующий дифракционный эксперимент с использованием метода нейтронной дифракции на 
дифрактометре монохроматических нейтронов с длинами волн λ = 0,1805 нм и λ = 0,2425 нм, 











области). Нейтронный анализ также показал, что БЗР сплав Ti50N25Cu25 находится в 












































Рисунок 4.23 – Фрагменты нейтронограмм, экспериментальной со штрих-диаграммами (а) и 
расчетных (б-е), БЗР сплава Ti50N25Cu25; обозначены профили соответствующих диффузных 









Специфической особенностью рассеяния нейтронов на данном сплаве является 
существенное отличие  (вплоть до знака) амплитуд рассеяния атомов (bTi = -0,344 × 10-12 см, bNi 
= 1,03 × 10-12 см, bCu = 0,70 × 10-12 см), что обеспечивает высокую чувствительность метода и 
позволяет изучать тонкие особенности рассеяния нейтронов в аморфном объекте. Полученные 
результаты можно объяснить наличием нанодоменного ближнего (или возможно дальнего) 
атомного порядка в расположении атомов титана, никеля и меди. Так, основной диффузный 
максимум располагается в окрестности вектора рассеяния k 1,5-2,5 Å-1 вблизи 
сверхструктурных положений типа 100 В2 - ОЦК, 100 и 110 L12 – ГЦК, 111 и 200 L21 – ОЦК 
сверхструктур. На рисунке 4.23 а обнаруживается также “наплыв” диффузного максимума в 
меньших углах рассеяния нейтронов в окрестности вектора рассеяния k 1,0-1,5 Å-1. Из этого 
следует, что есть и рассеяние нейтронов, которое возможно описать наличием в аморфной 
матрице нанодоменов со сверхструктурой более высокого ранга, а не только В2. На рисунках 
4.23 б-е представлены суперпозиции максимума диффузного рассеяния нейтронов путем 
моделирования комбинаций спектров рассеяния указанных сверхструктур (б - В2 + L21 + L12, в - 
В2, г - В2 + L21, д - В2 + L12, е - L21 + L12,). Из их сравнения можно сделать вывод, что 
нейтронные диффузные максимумы однозначно не могут быть описаны ближним атомным 
порядком по одному типу сверхструктуры в отдельности, но допускают при суперпозиции 
диффузных эффектов комбинации нанодоменов (или нанокластеров) по указанным типам 
сверхструктур с учетом возможного доминирования нанообластей с В2 сверхструктурой или 
иной. В заключение на рисунке 4.24 показаны ПЭМ изображение атомной структуры прямого 
разрешения (а), его Фурье-образ (б) и картины прямого атомного разрешения (в, д), 
синтезированные путем обратного Фурье преобразования от выделенных эффектов рассеяния 
(г, е, соответственно) из Фурье-образа посредством специальной компьютерной программы.  
Таким образом, в соответствии с рассмотренными в начале данного раздела общими 
представлениями о возможной тонкой структуре аморфных материалов в аморфизированном 
БЗР сплаве Ti50N25Cu25, полученном спиннингованием, обнаружено наноструктурированное 
состояние, модель топологического и композиционного атомного порядка которого 
предполагает их суперпозицию по трем типам сверхструктур (В2, L21, L12), локализованных в 
нанодоменах. Во многом подобные эффекты рассеяния электронов, нейтронов и рентгеновских 
лучей, как и ПЭМ изображения прямого атомного разрешения были получены нами в сплавах 
Ti-Ni  и Ti50Ni25Cu25, подвергнутых мегапластической деформации [126, 127, 140-142, 144]. 













































Рисунок 4.24 – ПЭМ изображение прямого атомного разрешения БЗР сплава Ti50N25Cu25 (а), его 
Фурье-образ (б) и картины прямого атомного разрешения (в, д), полученные путем обратного 












Краткие выводы по главе 4 
 
Основные наиболее важные новые результаты исследований по влиянию быстрой 
закалки из расплава на квазибинарные сплавы системы TiNi-TiCu, полученные в данной главе, 
состоят в следующем: 
1. Экспериментально измерены критические температуры и построена обобщенная 
диаграмма ТМП для БЗР квазибинарных УМЗ сплавов TiNi-TiCu (0 ≤ Cu ≤ 34 ат.%). 
2. Определены фазовый состав и размерно-морфологические характеристики структуры 
УМЗ сплавов после ряда изотермических обработок и термокинетические условия их 
термической стабильности. 
3. Показано, что процесс полиморфной кристаллизации аморфного стехиометрического 
сплава состава Ti50N25Cu25 зависит от условий синтеза и термической предыстории: 
температурный интервал кристаллизации варьирует от ~ 650 К до 720 К в зависимости от 
времени, скорости и режима нагрева; в начале низкотемпературного нагрева реализуется 
гетерогенный механизм полиморфной кристаллизации за счет преимущественного роста 
имеющихся В2-сферолитов, и при более высоких температурах становится возможным и 
гомогенный механизм кристаллизации. 
4. Используя рентгено-, нейтроно- и электронографические методы изучения 
обнаруженного диффузного рассеяния и просвечивающую электронную микроскопию прямого 
атомного разрешения, установлено, что в аморфном БЗР сплаве Ti50N25Cu25 формируется 
топологический и композиционный ближний атомный порядок в виде локализованных 
нанодоменов по трем типам сверхструктур (В2, L21, L12). Данная модель ближнего атомного 
порядка справедлива и для сплавов никелида титана, аморфизированных путем 
мегапластической деформации, поскольку в них наблюдались во многом аналогичные эффекты 
диффузного рассеяния и картин прямого разрешения. 
5. Измерены механические свойства высокопрочных БЗР сплавов TiNi-TiCu с ЭПФ, 
предел прочности (от 600 до 1500 МПа), фазовой текучести (от 100 до 50 МПа), псевдоупругая 













Глава 5 Влияние отклонения химического состава от стехиометрического на 
структурные и фазовые превращения и свойства быстрозакаленных сплавов Ti50+XNi25-
XCu25 и Ti50+yNi25Cu25-y 
 
Целью настоящей главы диссертации является получение методом быстрой закалки 
расплава спиннингованием и комплексное систематическое изучение лент на основе сплавов 
квазибинарного состава Ti50Ni25Cu25, химический состав которых был несколько (до ±1 ат.%) 
изменен по отношению к стехиометрическому; анализ влияния отклонения химического 
состава от стехиометрического на возможность получения высокопрочного наноструктурного 
состояния в данных материалах, а также изучение структурных и фазовых превращений в них, 
физико-механических свойств, включая эффекты термомеханической памяти формы и их 
температурные, силовые и деформационные характеристики [141-145]. 
Из серии синтезированных методом спиннингования лент для исследования были 
выбраны следующие сплавы, состав которых отклонялся от стехиометрического по титану и 
никелю: Ti50+хNi25-xCu25 (Ti51Ni25Cu24, Ti50.5Ni24.5Cu25, Ti50.25Ni24.75Cu25, Ti50Ni25Cu25, 
Ti49.75Ni25.25Cu25, Ti49.5Ni25.5Cu25, Ti49.25Ni25.75Cu25) и по титану и меди: Ti50+yNi25Cu25-y 
(Ti51Ni25Cu24, Ti50.5Ni25Cu24.5, Ti50.25Ni25Cu24.75, Ti49.75Ni25Cu25.25, Ti49.5Ni25Cu25.5, Ti49Ni25Cu26). 
Действительный химический состав отобранных сплавов, определенный методом 
рентгеновского энергодисперсионного микроанализа с использованием спектрометра EDAX, 
которым оснащен сканирующий электронный микроскоп Quanta 200 Pegasus, был близок к 
указанным значениям в атомных процентах в пределах ±0,1 ат.%. Сплавы были получены 
методом БЗР со скоростью охлаждения vзак., близкой 106 К/с, и представляли собой длинные 
ленты, толщина которых могла изменяться от 35 до 40 мкм. Образцы были исследованы в 
исходном состоянии и после отжига при 723 или 773 К в течение 10 минут. Данные 
температуры отжига превышают температуру расстекловывания для исследуемых сплавов.  
 
5.1 Микроструктура сплавов в исходном БЗР состоянии и после термообработки 
 
Проведенные рентгенодифрактометрические, электроннодифракционные и электронно-
микроскопические  исследования показали, что все исследуемые образцы на основе сплава 
Ti50Ni25Cu25 после БЗР со скоростью vзак., равной 106 К/с, при комнатной температуре находятся 
преимущественно в аморфном состоянии. На рисунке 5.1 приведены типичные фрагменты 
рентгенограмм (а) и температурные зависимости электросопротивления ρ(Т) (б) изученных 
сплавов. Дифрактограммы рентгеноаморфных сплавов содержат расположенные вблизи 
ожидаемых положений структурных брэгговских отражений В2-аустенита диффузные и очень 
		
97 
широкие максимумы. Наиболее интенсивный и широкий (Δ2θ доходит до 10-12 градусов) 
диффузный максимум располагается вблизи положения первой структурной линии 110В2 
(рисунок 5.1 а, спектр 1). При этом электронномикроскопически и методом микродифракции 
электронов наблюдаются типичный контраст и диффузные гало, соответственно (рисунки 5.2, 
5.3). На темнопольных снимках в диффузном гало, как уже отмечалось, светятся 
высокодисперсные области размером в несколько нанометров (см., например, рисунки 5.2 б и 
5.3 б). Температурные зависимости ρ(Т) при нагреве демонстрируют в аморфном (кривая 1) или 
аморфно-кристаллическом (кривая 2) состоянии процесс кристаллизации сплавов при 690-720 
К (рисунок 5.1 б). 
Рентгенографически структурные пики на фоне диффузных максимумов выявляются 
лишь после нагрева аморфных сплавов до 693 К (спектр 2 на рисунке 5.1 а), а после отжига при 
773 К они полностью замещают диффузные максимумы (спектры 3 на рисунке 5.1 а). 
Интересно отметить, что при комнатной температуре часть БЗР сплавов после отжига при 
температуре 773 К находится в состоянии В19-мартенсита (рисунок 5. 1 а, спектр 4), а 
некоторые БЗР сплавы после такого же отжига сохраняются в В2-аустенитном состоянии, что 






























Рисунок 5.1 - Фрагменты рентгеновских 
дифрактограмм (а) и температурные 
зависимости электросопротивления ρ(Т)  БЗР 
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Как основная, идентичная для БЗР сплавов всех изучаемых химических составов была 
выбрана изотермическая обработка при 723 К (450°С) в течение 10 минут. Предполагалось, что 
это позволит выявить влияние химического состава (отклонения состава от 
стехиометрического) на процесс расстекловывания и его основные структурно-
морфологические характеристики и, прежде всего, структурный механизм. Как следствие, 
выясненные закономерности кристаллизации аморфных быстрозакаленных сплавов изучаемых 
составов дадут возможность объяснить обнаруживаемое поведение физико-механических 










Рисунок 5.2 - Светло- (а) и темнопольное (б) ПЭМ изображения и соответствующая 
микроэлектронограмма (на вставке) сплава Ti50.5Ni25Cu24.5 в исходном состоянии после БЗР  
 
 
Рисунок 5.3 - Светло- (а) и темнопольное (б) ПЭМ изображения и соответствующая 
микроэлектронограмма (на вставке) сплава Ti50.5Ni24.5Cu25 в исходном состоянии после БЗР  
 
Электронномикроскопические и электроннодифракционные исследования БЗР сплавов, 
подвергнутых термообработке при 723 К в течение 10 минут, показали следующее. Как уже 
отмечалось в главе 3, обычный сплав стехиометрического состава Ti50Ni25Cu25 при комнатной 





пирамидальной морфологией пластинчатых попарно-двойниковоориентированных кристаллов 
последнего. Ориентационные соотношения близки к Бейновским (5.1): 














Рисунок 5.4 - Рентгеновские дифрактограммы БЗР сплавов Ti51Ni24Cu25, полученные в 
исходном состоянии (1) и после термообработок: 673 К, 10 минут (2), 773 К, 10 минут (3). 
Контактная поверхность ленты 
 
Аналогичные кристаллоструктурные характеристики имеют и УМЗ сплавы (рисунок 
5.5). Анализ показал, что средний размер исходных В2-аустенитных зерен, возникших в 
результате ИТО при 723 К в течение 10 минут, составляет 0,7-1,0 микрометр. Заметное 
снижение размеров зерен В2-аустенита обеспечивает отклонение от стехиометрии по титану и 
никелю или по титану и меди при фиксированном содержании меди или никеля в количестве 25 
ат.%. Так, уже отклонение на 0.25 и 0.50 ат.% по титану и никелю уменьшает средний размер 
зерна <d>B2 до 800 и 500 нм, соответственно (рисунки 5.6 и 5.7). Еще большее измельчение 
зерен В2-аустенита произошло в сплавах с отклонением по титану на 1 ат.% (рисунки 5.8 и 5.9). 
При этом размер зерен уменьшился до 20-30 нм, т.е. более чем на порядок (а по отношению к 
сплаву стехиометрического состава Ti50Ni25Cu25 в 30-50 раз). Все изученные сплавы при 












































Рисунок 5.5 - Светло- (а, в) и темнопольные (б, г) ПЭМ изображения и соответствующие 
микроэлектронограммы (на вставках; б - сечение обратной решетки (101)В19; г - сечение 
обратной решетки (100)В19 с их схемами, д, е) сплава Ti50Ni25Cu25 после отжига при 723 К (а, б) 
и 773 К (в, г) в течение 10 мин; б, г – темнопольные изображения в рефлексах 010В19 или 001В19.  
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Рисунок 5.6 - Светло- (а) и темнопольное (б) ПЭМ изображения и соответствующая 
микроэлектронограмма (на вставке; сечение обратной решетки (101)В19) БЗР сплава 










Рисунок 5.7 - Светло- (а, б) и темнопольное (в) ПЭМ изображения и соответствующая 
микроэлектронограмма (на вставке; сечение обратной решетки (100)В19) БЗР сплава 







Рисунок 5.8 - Светло- (а) и темнопольное (б) ПЭМ изображения и соответствующая кольцевая 
микроэлектронограмма (на вставке) БЗР сплава Ti51Ni24Cu25 после отжига при 723 К; б – 
темнопольное изображение в рефлексах типа 020В19 
 
Отжиг аморфных сплавов с отклонением химического состава на 1 ат.% по титану и 










Рисунок 5.9 - Светлопольное ПЭМ изображение и соответствующая кольцевая 
микроэлектронограмма (на вставке) БЗР сплава Ti49Ni26Cu25 после отжига при 723 К 
 
Заметное снижение размеров зерен В2-аустенита обеспечивает и отклонение от 
стехиометрии по титану и меди при фиксированном содержании никеля в количестве 25 ат. %. 
При отклонении состава на ±0,50 и ±0,75 ат. % средний размер зерен В2-аустенита снижается 
примерно до 500-600 и 250-300 нм, соответственно (рисунки 5.10 и 5.11). В19-мартенсит, 
образовавшийся в СМК В2 зернах, частично сохраняет двойниковую субструктуру. В сплавах с 
отклонением по титану и меди на 1 ат. % размер зерен В2-аустенита уменьшился до 20-30 нм 
(по отношению к сплаву стехиометрического состава Ti50Ni25Cu25 в 30-50 раз). Так, средний 
размер нанокристаллитов в сплавах с избытком или недостатком титана на 1 ат. % близок к 30 




прежде всего судя по микроэлектронограммам и данным ρ(Т), находились в основном 










Рисунок 5.10 - Светло- (а) и темнопольное (б) ПЭМ изображения и соответствующая 










Рисунок 5.11 - Светло- (а) и темнопольное (б) ПЭМ изображения и соответствующая 
микроэлектронограмма (на вставке) БЗР сплава Ti49.25Ni25Cu25.75 после отжига при 723 К 
 
Таким образом, отжиг аморфных сплавов с отклонением химического состава на ±1 ат.% 
по титану и меди при температуре 723 К в течение 10 минут приводит к их нанокристаллизации 




























Рисунок 5.12 - Светло- (а) и темнопольное (б) ПЭМ изображения и соответствующая 
микроэлектронограмма (на вставке) со схемой ее расшифровки (в) БЗР сплава Ti51Ni25Cu24 
после отжига при 723 К 
 
При анализе микроструктуры в кристаллах мартенсита наноструктурных сплавов не 
были обнаружены никакие плоские дефекты (нанодвойники или дефекты упаковки). 
Микроструктура сплавов характеризуется высокооднородным распределением образовавшихся 
нанокристаллов. Касаясь интерпретации особенностей дифракционного контраста на 
изображениях микроструктуры в виде двух «дужек» или «колец», отметим, что их 
происхождение обусловлено полями упругих напряжений вблизи границ нанозерен, в которых 
образовался В19-мартенсит.  
Принципиально иным оказалось распределение рефлексов фаз на 
микроэлектронограммах наноструктурных сплавов (см. рисунки 5.8, 5.9, 5.12, 5.13). Их 
кольцевое расположение указывает на случайное распределение нанокристаллитов по 
кристаллографическим ориентациям. 
Переходя к количественному анализу электроннодифракционных картин, отметим, что 
исследованные БЗР сплавы по своему химическому составу, по-видимому, относятся к классу 
испытывающих распад твердых растворов на основе атомноупорядоченного В2-соединения 
типа Ti50Ni25Cu25, в котором одна из подрешеток занята атомами титана, а в другой случайным 
б а 












образом распределены атомы никеля и меди. По данным нейтронографии степень дальнего 
атомного порядка η в этом сплаве составляет 0.90±0.05 [126]. Диаграммы фазовых равновесий 
данных тройных сплавов в литературе отсутствуют, за исключением квазибинарного разреза 










Рисунок 5.13 - Светло- (а) и темнопольное (б) ПЭМ изображения и соответствующая 
микроэлектронограмма (на вставке) БЗР сплава Ti49Ni25Cu26 после отжига при 723 К 
 
С учетом известных данных было логично предположить, что в процессе 
низкотемпературных термообработок, а тем более при расстекловывании, в них могут 
образовываться избыточные фазы на основе двойных интерметаллидов Ti3Ni4, Ti2Ni и TiCu в 
зависимости от пересыщения твердого раствора Ti50Ni25Cu25 легирующими атомами. Было 
установлено, что данные фазы образуются в случае, когда содержание конкретных химических 
элементов отличается от базового стехиометрического состава Ti50Ni25Cu25. Они были 
обнаружены при расшифровке целого ряда микроэлектронограмм. Оказалось, что многие из 
отражений практически совпадают, однако имеются и не совпадающие по межплоскостному 
расстоянию рефлексы, что позволяет их однозначно идентифицировать. Так, в сплавах с 
содержанием титана  в количестве 51 ат.% (см. рисунок 5.12) было обнаружено присутствие 
двух нанофаз типа Ti2Ni и TiCu (В11) (см. таблицу 5.1), в сплавах с содержанием титана в 
количестве 49 ат.% - наличие двух нанофаз Ti3Ni4 и TiCu (В11). По темнопольным 
изображениям однозначно установить эти выделения было затруднительно, поскольку 
невозможно отдельно диафрагмировать их собственные близко расположенные рефлексы. 
Однако, по-видимому, в преимущественно бимодальном по размерам распределении 







Таблица 5.1 - Расшифровка кольцевой электронограммы сплава Ti51Ni25Cu24, представленной на 
рис. 5.12. 
N K, мм·Å r, мм dр, Å dт, Å HKLВ19 dт, Å HKLTiCu dт, Å HKLTi2Ni 
1 22,5 8,2 2,7 - - 2,74 101 - - 
2 22,5 10,0 2,3 2,26 002 2,19 110 2,30 422 




2,13 102 2,17 511 

































































Для дополнительного подтверждения полученных данных о фазовом составе (и, прежде 
всего, типа избыточных фаз) сплавов были изготовлены методом БЗР (со скоростью закалки 
vзак., близкой 106 К/с) в аморфном состоянии два сплава с большим отклонением от 
стехиометрии по титану или меди: Ti52Ni25Cu23 и Ti50Ni20Cu30. 
На рисунке 5.14 представлены светло- и темнопольные изображения наноструктуры и 
соответствующая микроэлектронограмма сплава Ti52Ni25Cu23 после отжига при 723 К, 10 имн. 
Расчет микроэлектронограммы показал, что после такой термообработки в 
нанокристаллическом сплаве Ti52Ni25Cu23 при комнатной температуре присутствуют две фазы: 
















Рисунок 5.14 - Светло- (а) и темнопольное (в группе близко расположенных по кольцам 
рефлексов 002В19, 020В19, 111В19, 110В11, 102В11, 511Ti2Ni) (б) ПЭМ изображения и 
соответствующая кольцевая микроэлектронограмма (на вставке) БЗР сплава Ti52Ni25Cu23 после 
отжига при 723 К  
 
Микроструктуры сплава Ti50Ni20Cu30 приведены на рисунках 5.15 и 5.16. Рисунок 5.15 
иллюстрирует преимущественно гетерогенный распад с выделением фазы В11 (TiCu), что 
следует из темнопольных изображений частиц данной фазы на фоне двухфазной 
наноструктуры (Ti2NiCu и TiCu). 
 
 
Рисунок 5.15 - Светло- (а) и темнопольное (б) ПЭМ изображения БЗР сплава Ti50Ni20Cu30 после 



















Рисунок 5.16 - Светлопольное ПЭМ изображение и соответствующая микроэлектронограмма 
(на вставке) БЗР сплава Ti50Ni20Cu30 после отжига при 823 К в течение 10 мин 
 
На рисунке 5.16 изображение перестаренного при 823 К сплава Ti50Ni20Cu30 в пределах 
крупного зерна содержит следы контраста, ориентированные по типу Видманштетта от пластин 
фазы TiCu (В11), гомогенно распределенных в В19-фазе. Наличие коротких штрихов 
диффузного рассеяния, проходящих через рефлексы обеих фаз В19 и В11, обусловлено 
эффектом формы от тонких пластинчатых частиц TiCu (В11) с габитусом по трем семействам 
плоскостей {001}B2 ⎪⎢ (011)B19 ⎪⎢ (001)B11, гомогенно зародившихся внутри укрупнившихся В2-
зерен. Таким образом, последний эксперимент, во-первых, подтвердил наличие избыточных 
фаз Ti2Ni и TiCu в легированных перестаренных нестехиометрических сплавах, а, во-вторых, 
выявил возможность их последующего гомогенного выделения в укрупнившихся в результате 
термообработки В2-зернах, затем испытавших термоупругое мартенситное превращение 
В2→В19. 
 
5.2 Механические свойства сплавов 
 
Измерения механических свойств БЗР сплавов растяжением при комнатной температуре 
показали следующее. Все аморфные сплавы при растяжении разрушаются хрупко, у них 
практически отсутствует стадия деформационного упрочнения, но упругая деформация до 
разрушения δу достигает 2-4 % (рисунок 5.17). Диаграммы растяжения имеют, как правило, 
линейный ход. Временное сопротивление разрыву σв возрастает от 1200 до 1800 МПа при 
изменении содержания титана и никеля в сплавах в пределах от 50 до 51 и от 25 до 24 ат.%, 
соответственно.  
БЗР сплавы, подвергнутые дополнительному отжигу при температуре 723 К в течение 10 
минут, имеют различную зеренную структуру и фазовый состав. Важно подчеркнуть, что по 
мере измельчения зерна предел текучести σ0,2 сплавов Ti50+xNi25-xCu25 возрастает от 680 до 1160 
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МПа, временное сопротивление разрыву σв от 850 до 1380 МПа, реактивное напряжение σр от 
620 до 1060 МПа (рисунок 5.18, таблица 5.2). При этом несколько снижаются относительное 
удлинение δ (от 10,5 до 9,0 %) и величина площадки фазовой псевдотекучести, обусловленной 




















Рисунок 5.17 - Диаграммы растяжения лент аморфных сплавов Ti50Ni25Cu25 (1), Ti50.25Ni24.75Cu25 
(2), Ti50.5Ni24.5Cu25 (3), Ti51Ni24Cu25 (4), скорость закалки vзак. равна 106 К/с 
 
В зависимости от химического состава сплавов Ti50+yNi25Cu25-y предел деформационной 
текучести σ0,2 изменяется от 680 до 1200 МПа, временное сопротивление разрыву σв от 850 до 
1550 МПа, реактивное напряжение σР от 620 до 1110 МПа (рисунок 5.19, таблица 5.3). При этом 
сохраняется относительное удлинение δ (в пределах 10-12%) и несколько варьирует величина 
площадки фазовой псевдотекучести, обусловленной псевдоупругой деформацией мартенсита 








































Рисунок 5.18 - Диаграммы растяжения лент поликристаллических сплавов Ti50Ni25Cu25 (1, 1’, 
1’’), Ti50.25Ni24.75Cu25 (2), Ti50.5Ni24.5Cu25 (3), Ti51Ni24Cu25 (4); 1’’ – скорость закалки vзак. равна 105 
К/с, 1’, 1-4 – скорость закалки vзак. равна 106 К/с; термообработка: отжиг при 723 К в течение 10 
минут (1-4), при 773 К в течение 10 минут (1’) 
 
Таблица 5.2 - Механические свойства БЗР сплавов Ti50+xNi25-xCu25 
Сплав σM, МПа σ0,2, МПа σВ, МПа σр, МПа εпу, % δ, % 
Ti50Ni25Cu25 60 680 850 620 5,0 10,5 
Ti50Ni25Cu25 70 720 900 650 4,0 10,5 
Ti50Ni25Cu25 80 1070 1200 990 4,0 10,0 
Ti50.25Ni24.75Cu25 80 1130 1280 1050 4,0 11,0 
Ti50.5Ni24.5Cu25 90 1150 1380 1060 3,5 12,0 
Ti51Ni24Cu25 100 1160 1300 1060 3,5 9,0 
 
В меньшей мере возрастает, оставаясь на порядок меньше предела текучести σ0,2, предел 
фазовой мартенситной псевдотекучести σM (от 60 до 100 МПа). Поскольку температуры начала 
прямого ТМП Ms (и, как правило, температуры конца мартенситного превращения Mf) данных 

















состоянии (или под нагрузкой выше σM испытывают деформационно индуцированный 
мартенситный переход). Их неупругая деформация при напряжении, равном пределу 
мартенситной псевдоупругой деформации σM, осуществляется на площадке псевдотекучести, в 
основном, как известно, за счет псевдоупругой переориентации мартенситных кристаллов (или 
их ориентации) в направлении действующей силы [15]. 
 
Таблица 5.3 - Механические свойства БЗР сплавов Ti50+yNi25Cu25-y 
Сплав σM, МПа σ0,2, МПа σВ, МПа σр, МПа εпу, % δ, % 
Ti51Ni25Cu24 90 1200 1550 1110 3,0 12,0 
Ti49Ni25Cu26 90 1150 1380 1060 3,0 12,0 
Ti50.75Ni25Cu24.25 80 1100 1280 1020 3,5 11,0 
Ti50.50Ni25Cu24.50 80 1050 1170 970 3,5 9,5 
Ti49.50Ni25Cu25.50 80 950 1120 870 3,5 10,0 
Ti49.75Ni25Cu25.25 50 750 900 700 4,0 10,0 
Ti50Ni25Cu25 60 680 850 620 5,0 10,5 
 
Микротвердость аморфных сплавов имеет высокие значения (7000-7500 МПа), тогда как 
микротвердость кристаллических сплавов того же состава заметно меньше: от 3000 до 5000 
МПа. 
Деформационные характеристики ЭПФ сплавов тех же составов, что и на рисунке 5.18, 
представлены на рисунке 5.20. Видно, что полное восстановление (S = 100 %) происходит после 
деформации γ вплоть до 4-5 %. После больших степеней деформации γ (до 6-8 %) величина S 
снижается в интервале 90-70 % в зависимости от концентрации варьируемых химических 
элементов (титана и никеля, как на данном рисунке). Дальнейшее увеличение деформации γ 
приводит к разрушению ленты при изгибе.  
Как уже отмечалось в главе 4, кинетику процессов расстекловывания и ТМП в сплавах 
системы Ti-Ni-Cu, характеристические температуры начала Ts и конца Tf кристаллизации при 
нагреве из аморфного (полученного БЗР со скоростью vзак., равной 106 К/с) и из аморфно-
нанокристаллического (полученного БЗР со скоростью vзак., равной 5×105 К/с) состояний, 
критические температуры начала и конца прямого и обратного ТМП хорошо демонстрирует 
























Рисунок 5.19 - Диаграммы растяжения лент поликристаллических сплавов Ti50Ni25Cu25 (1), 
Ti49.75Ni25Cu25.25 (2), Ti49.50Ni25Cu25.50 (3), Ti50.5Ni25Cu24.5 (4), Ti50.75Ni25Cu24.25 (5), Ti49Ni25Cu26 (6) , 
Ti51Ni25Cu24 (7); скорость закалки vзак. равна 106 К/с; ИТО: отжиг при 723 К в течение 10 минут  
 
По измеренным критическим температурам ТМП в исследуемых сплавах были 
построены полные диаграммы ТМП (в виде зависимостей критических температур начала и 
конца прямого и обратного ТМП от величины х или y, характеризующих степень 
нестехиометрии химического состава сплавов), приведенные на рисунках 5.21 и 5.22. Видно, 
что отклонение химического состава от стехиометрического квазибинарного состава сплава 
Ti50Ni25Cu25 по титану и никелю или по титану и меди приводит к изменению критических 
температур. Как при увеличении содержания титана (до 51 ат.%) и уменьшении содержания 
никеля или меди (до 24 ат.%), так и, напротив, при уменьшении титана (до 49 ат.%) и 
увеличении никеля или меди (до 26 ат.%) критические температуры ТМП заметно снижаются 

































Рисунок 5.20 - Зависимость полноты восстановления ЭПФ S БЗР сплавов Ti50Ni25Cu25 (1, 1’), 
Ti50.25Ni24.75Cu25 (2), Ti50.5Ni24.5Cu25 (3), Ti51Ni24Cu25 (4) от степени деформации изгибом γ при 
комнатной температуре после отжига  при температуре 723 К в течение 10 минут (1-4) и 773 К в 















Рисунок 5.21 - Зависимость критических температур начала и конца прямого и обратного ТМП 
от химического состава БЗР сплавов Ti50-xNi25+xCu25 (■ – Af, ♦ - Ms, ▲ – As, ● - Mf) (vзак. равна 

























Рисунок 5.22 - Зависимость критических температур начала и конца прямого и обратного ТМП 
от химического состава БЗР сплавов Ti50-xNi25Cu25+x (■ – Af, ♦ - Ms, ▲ – As, ● - Mf) (vзак. равна 
106 К/с), подвергнутых отжигу при 723 К в течение 10 минут 
 
Таблица 5.4 - Зависимость критических температур ТМП от химического состава БЗР сплавов 
Ti50-xNi25+xCu25, подвергнутых отжигу при 723 К в течение 10 минут (неопределенность 















x Af, К Ms, К As, К Mf, К 
-1,00 303 297 291 285 
-0,50 325 319 315 309 
-0,25 333 327 323 318 
0,00 341 335 334 328 
0,25 333 327 324 319 
0,50 326 320 316 310 














Таблица 5.5 - Зависимость критических температур ТМП от химического состава БЗР сплавов 
Ti50-xNi25Cu25+x, подвергнутых отжигу при 723 К (неопределенность измерения температур 











5.3 Механизмы кристаллизации аморфных БЗР сплавов на основе состава 
Ti50Ni25Cu25 
 
В результате проведенных исследований было установлено, что сплавы с ЭПФ на основе 
стехиометрического состава Ti50Ni25Cu25 в виде тонких длинномерных высокопрочных лент, 
синтезированных методом спиннингования на вращающийся барабан и отожженных, обладают 
достаточно высокими значениями прочностных свойств, пластичности превращения 
(обратимой деформацией) и относительного удлинения. 
При этом варьирование отклонения их химического состава по титану и никелю или по 
титану и меди (в пределах до ±1 ат.%) позволяет прецизионно регулировать значения 
критических температур начала и конца прямого и обратного ТМП в достаточно широких 
пределах. Полученные результаты по расшифровке  дифрактограмм не выявили наличия 
возможных избыточных фаз в сплавах после их расстекловывания при выбранных режимах 
термообработки. Лишь анализ микроэлектронограмм с кольцевым распределением рефлексов, 
полученных от наноструктурных сплавов, позволил идентифицировать лишние, 
дополнительные к отражениям В2- и В19-фаз отражения, по расчетам соответствующие 
избыточным по отношению к стехиометрическому сплаву фазам типа Ti2Ni, Ti3Ni4, TiCu. 
Следуя представлениям Хорнбогена [65], можно полагать, что в аморфном сплаве 
Ti50Ni25Cu25 при термообработке происходит бездиффузионная объемная кристаллизация, при 
которой химические составы обеих фаз, аморфной и кристаллической В2, остаются 
практически одинаковыми. В сплавах, отличающихся от стехиометрии по титану и никелю на 
±0,50  и ±0,25 ат.%, при тех же условиях термообработки кристаллизация сопровождается 
x Af, K Ms, K As, K Mf, K 
-1,00 308 302 299 293 
-0,50 327 320 318 312 
-0,25 335 329 328 322 
0,00 341 335 334 328 
0,25 336 330 329 323 
0,50 328 321 319 313 
1,00 309 303 299 293 
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измельчением зеренной структуры до субмикронных размеров, или вдвое-втрое по сравнению 
со сплавом стехиометрического состава, однако избыточных фаз нами не было обнаружено и 
при комнатной температуре идентифицировался только В19-мартенсит. 
Наиболее вероятно, что снижение скорости роста кристаллов до их взаимного смыкания 
обусловлено влиянием концентрационного градиента химических элементов, по которым сплав 
относительно состава Ti50Ni25Cu25 слабо пересыщен: их пересыщение частично снимается 
внутри кристаллитов, тогда как вокруг них концентрация данных элементов избыточна. 
Именно поэтому в отличие от бездиффузионной кристаллизации развитие такого механизма, 
называемого первичной кристаллизацией и происходящего с изменением химического состава, 
несколько замедляется, а поскольку число зародышей при отжиге будет нарастать, то в 
конечном счете такая кристаллизация сопровождается повышением дисперсности зеренной 
структуры. Продолжение термообработки после завершения как бездиффузионной, так и 
первичной кристаллизации может привести к последующему, преимущественно гетерогенному 
распаду. В сплавах, более сильно пересыщенных по отношению к составу Ti50Ni25Cu25 (как 
установлено, при отклонении от стехиометрии на ±1 ат.% и более), механизм кристаллизации 
сопровождается распадом с образованием избыточных нанофаз (например, по типу 
эвтектической реакции) [65]. В таком случае расстекловывание сразу будет происходить по 
комплексному механизму кристаллизации с образованием высокодисперсной метастабильной 
глобулярной нанодуплексной (двухфазной) или нанотриплексной (трехфазной) морфологии 
смеси пересыщенной матричной фазы Ti (Ni, Cu) (В2’) и фаз TiCu, Ti2Ni, Ti3Ni4. 
Вообще говоря, при всех описанных механизмах кристаллизации [65] после ее 
завершения структурное состояние в изучаемых В2-сплавах остается неравновесным как по 
химическому и фазовому составу, так и по размерно-морфологическим характеристикам. 
Поэтому при последующей термической обработке неизбежно будут развиваться вторичные 
процессы рекристаллизации матричной В2-фазы и эволюции как избыточных фаз, так и 
механизмов распада, например, посредством смены их гетерогенного зарождения на 
гомогенное. 
Размеры и химический состав зерен В2-матрицы, тип и размеры избыточных фаз 
определяют в сплавах на основе никелида титана особенности ТМП и связанных с ними 
физико-механических свойств и ЭПФ, в том числе их силовые, деформационные и 
температурные параметры. Здесь важно отметить, что обнаруженные зависимости 
мартенситных температур, механических свойств и эффектов памяти от химической 
нестехиометрии сплавов типа Ti50Ni25Cu25 имеют более сложную природу, обусловленную 
наноразмерным эффектом за счет измельчения зеренной структуры в процессе кристаллизации, 
в свою очередь определяемого барьерным химическим или фазовым эффектом. 
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Сопоставляя данные по химическому составу сплавов, их микроструктуру (и прежде 
всего средний размер В2-зерен) и фазовый состав, критические температуры мартенситных 
превращений и механические свойства, можно заключить, что имеются четыре основных 
взаимосвязанных причины обнаруженных эффектов: 
- влияние собственно отклонения химического состава В2-твердого раствора сплавов от 
стехиометрического; 
- наличие процессов кристаллизации и распада в пересыщенных В2-твердых растворах 
при термообработке; 
- измельчение зерен при кристаллизации аморфных сплавов за счет барьерного действия 
нестехиометрического легирования или за счет уже выделившихся избыточных дисперсных 
фаз; 
- термоупругие мартенситные В2↔В19 превращения, высокообратимые по температуре. 
 
Краткие выводы по главе 5 
 
К основным наиболее важным новым результатам по изучению влияния отклонения 
химического состава по Ti и Ni или по Ti и Cu в сплаве Ti50Ni25Cu25, быстрозакаленном из 
расплава, полученным в данной главе, относятся следующие: 
1. Разработан новый способ получения высокопрочных ультрамелкозернистых сплавов с 
ЭПФ в виде тонкомерных лент, основанный на использовании технологии спиннингования 
струи расплава для нестехиометрических сплавов типа Ti50+xNi25-xCu25 (х ≤ ± 1%) и 
Ti50+yNi25Cu25-y (y ≤ ± 1%). 
2. Установлено, что в зависимости от отклонения состава данных сплавов по титану и 
никелю или титану и меди от стехиометрического, приводящего при термообработке к их 
нанокристаллизации и распаду, закономерно изменяются их механические свойства и ЭПФ. 
При этом пределы прочности σВ и текучести σ0,2 варьируют в пределах 850-1550 МПа, 620-1200 
МПа, напряжение мартенситного сдвига σМ – в пределах 100-50 МПа, относительное удлинение 
– в пределах 9-12 % при высоких значениях реактивного напряжения (разность предела 
текучести σ0,2 и предела фазовой мартенситной псевдотекучести σМ) 620-1110 МПа и 
обратимой деформации 3-5 %. 
3. Показано, что БЗР со скоростью охлаждения 106 К/с обеспечивает аморфизацию всех 
исследованных нестехиометрических сплавов. Нагрев до 723 К и выше обеспечивает их 
расстекловывание по первичному или эвтектическому механизмам с изменением химического 
состава при образовании поликристаллической ультрамелкозернистой структуры В2-аустенита. 
При кристаллизации БЗР сплавы Ti50+xNi25-xCu25 и Ti50+yNi25Cu25-y образуют однородные 
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твердые растворы, испытывают распад и становятся дисперсионно твердеющими в зависимости 
от степени нестехиометрии. Как уже отмечалось в главе 4, практически без изменения 
химического состава по бездиффузионному механизму происходит кристаллизация и 
последующая рекристаллизация в сплаве стехиометрического состава Ti50Ni25Cu25.  
4. Значения критических температур начала и конца прямого и обратного ТМП 
изменяются в интервале от 297 К до 335 К, от 285 К до 328 К, от 291 К до 334 К и от 303 К до 
341 К, соответственно, при изменении состава сплавов от нестехиометрического (х, y = ±1) до 
стехиометрического (х, y = 0). Явление частичной стабилизации аустенита объясняется 
размерным эффектом за счет измельчения зеренной структуры В2-аустенита, которое в свою 


































Глава 6  Особенности структуры и термоупругих мартенситных превращений в 
тройных сплавах Ni-Ti-Hf с высокотемпературными эффектами памяти формы 
 
Среди разработанных к настоящему времени металлических материалов с 
термоупругими мартенситными превращениями (ТМП) и эффектами памяти формы (ЭПФ) 
наилучшим комплексом физико-механических характеристик обладают, как известно, 
бинарные сплавы никелида титана [1-25]. Вместе с тем, их применение в обычном 
поликристаллическом состоянии далеко не всегда обеспечивает требуемые практикой физико-
механические параметры. В последние годы особое внимание привлекают сплавы с 
высокотемпературными ТМП и ЭПФ [15-17]. Известно, что такие элементы как палладий, 
золото, платина (в большом количестве являясь B2 дестабилизаторами), замещая в сплавах 
Ti50Ni50 атомы никеля, существенно повышают температуры B2↔B19 ТМП, но при их малых 
концентрациях, напротив, снижают температуры B2↔B19' ТМП, а при промежуточных 
средних концентрациях приводят к последовательным ТМП B2↔B19↔B19' [15, 16]. При 
легировании медью никелида титана также происходят качественно аналогичные изменения 
типа и последовательности данных ТМП, когда вначале температуры B2↔B19' ТМП 
снижаются, затем реализуются ступенчатые  ТМП B2↔B19↔B19', а затем при содержании 
меди свыше 15 ат.%  второе ТМП B19↔B19' полностью подавляется, как показано в 
предыдущих главах. Однако их критические температуры в тройных сплавах не удается 
заметно повысить по сравнению с температурами ТМП в бинарном эквиатомном никелиде 
титана. Замещение гафнием титана от 10 до 30 aт.% повышает температуры единственного 
ТМП B2↔B19' существенно более значительно, вплоть до 800 К [43, 44]. Однако, в этом случае 
в тройных сплавах с содержанием никеля вблизи 50 aт.% при отклонении от стехиометрии не 
удается полностью сохранить твердый раствор на основе B2 сверхструктуры и, как следствие, 
возможно образование ряда избыточных фаз при термической и термо-механической 
обработках [43, 44]. Так, в сплавах при содержании никеля более 50 aт.% обнаруживается 
выделение частиц типа Ni4(Ti,Hf)3 после термообработки [47], а в сплавах с концентрацией 
никеля, меньшей чем 50 aт.%, при высокотемпературной термообработке, например при 973 К, 
образуются  частицы фазы типа (Ti,Hf)2Ni [46]. Очевидно, что распад твердых растворов на 
основе В2 Ni-Ti-Hf будет приводить к существенному изменению критических температур 
ТМП и других характеристик данных сплавов вследствие изменения химического состава В2-
фазы матрицы.  
Таким образом, от концентрации гафния и прецизионности исполнения 
трехкомпонентного легирования, сохраняющего стехиометрическое квазибинарное замещение 
гафнием именно атомов титана, критически зависят полнота реализации ТМП и физико-
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механические свойства сплавов. В частности, избыточные фазы, образующиеся в 
нестехиометрических тройных моно- или поликристаллических сплавах Ni-Ti-Hf, могут 
являться одной из ключевых причин их пониженной пластичности. Поскольку образованию 
кристаллов моноклинного B19'-мартенсита (подобного мартенситу в бинарных сплавах Ti-Ni) 
будет предшествовать распад В2-фазы, это приведет к изменению не только параметров ЭПФ, 
но и других конструкционных и функциональных характеристик данных сплавов [44, 46, 47]. 
Можно полагать, что и поэтому в литературе до сих пор имеются существенные различия и 
разногласия по ключевым характеристикам ТМП и физико-механическим свойствам сплавов, 
близких к квазибинарным составам NiTi-NiHf [43-52].  
В данной главе были комплексно изучены тройные сплавы Ni50Ti50-xHfx (12≤ x≤20 aт.%), 
а также четверной сплав с 5 aт.% меди с прецизионно изменяемым химическим составом (в 
пределах ±0,1 aт.% по никелю, титану и гафнию). Сплавы для исследования были получены 
электродуговой плавкой из высокочистых Ni, Cu (чистотой 99,99%), Ti (99,8%), Hf (99,9%) в 
атмосфере очищенного гелия. Предварительно выбранные по химическому составу сплавы для 
гомогенизации подвергали переплавам не менее трех раз,  последующим после горячей осадки 
прессом на 5-10% длительным отжигам в аргоне при 1073 K и закалке. Это обеспечило по 
сравнению с литыми сплавами – прототипами в данных сплавах образование существенно 
более однородного распределения зерен по размеру (в пределах 50-70 мм) и химическому 
составу и практически исключило эффект ликвации после выплавки. Для исследования были 
отобраны сплавы с химическим составом по никелю несколько меньше 50 aт.% в пределах 
(49,5-49,7) aт.%. Кроме того, из данных сплавов были синтезированы методом БЗР 
спиннингованием ленты сплавов трех составов (с 12 ат.% Hf, 18 ат.% Hf и 18 ат.% Hf + 5 ат.% 
Cu).  
 
6.1 Литые деформируемые сплавы Ni-Ti-Hf (Hf = 12 - 20 ат.%) 
 
Аттестацию химического состава всех изучаемых сплавов выполняли, используя 
рентгеновский энергодисперсионный спектрометр (ЭДС), которым оснащен СЭМ Quanta 200 
Pegasus. На рисунке 6.1 приведен пример типичного спектра характеристического 
рентгеновского излучения одного из исследованных сплавов номинального состава Ni50Ti38Hf12, 
который по данным энергодисперсионного микроанализа содержит Ni (49,52), Ti(38,14), 
Hf(12,34) aт.%. Как уже отмечалось, для комплексного систематического изучения среди 
изготовленных были отобраны сплавы с содержанием никеля (49.5-49.7) aт.%, чтобы, с одной 
стороны, избежать влияния процесса низкотемпературного распада сплавов с выделением 
обогащенных никелем фаз на характеристики ТМП. А с другой стороны, была поставлена 
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задача получить максимально близкие по стехиометрии сплавы, учитывая имеющее место при 
кристаллизации данных сплавов образование частиц фазы типа Ti2Ni, стабилизированных 




Рисунок 6.1 – Типичный спектр характеристического рентгеновского излучения сплава 
Ni50Ti38Hf12 
 
РСФА показал, что при комнатной температуре все сплавы находятся преимущественно 
в мартенситном состоянии. По рентгенодифрактометрическим данным был установлен 
фазовый состав и измерены параметры B2-аустенита и B19'-мартенсита сплавов. На рисунке 6.2 
представлен типичный фрагмент рентгеновской дифрактограммы одного из исследованных 
сплавов и штрих-диаграммы обнаруживаемых фаз. Анализ показал, что во всех сплавах наряду 
с сильными рефлексами основной фазы B19' обнаруживаются брэгговские отражения B2 
аустенита и более слабые эффекты избыточной фазы (Ti,Hf)2Ni (a(Ti,Hf)2Ni=1,120 нм). Параметры 
кристаллической решетки В2-аустенита при легировании сплавов гафнием от 0 до 20 ат.% 
возрастают в пределах aB2=0,3015-0,3090 нм. При этом также возрастают параметры решетки 
В19’-мартенсита, пространственная группа которой определена как Р21/m. Если в сплаве 
Ni50Ti50 параметры В19’ фазы составляют aB19'=0,289-0,291 нм, bB19'=0,412-0,411 нм, cB19'=0,464-
0,466 нм, βB19'=96,8-97.8° [15], то в сплавах с гафнием (12-20 ат.%) они варьируют в пределах 
aB19'=0,301-0,302 нм, bB19'=0,410-0,408 нм, cB19'=0,480-0,485 нм, βB19'=99,3-102.8°, что согласуется 
с экспериментальными и теоретическими литературными данными для изученных тройных 
сплавов с 12, 15, 18, 20 ат.% Hf [45-47, 51, 52].  
На основании анализа данных химического состава и практически линейной слабой 
зависимости параметров решетки B19'-фазы от содержания гафния можно сделать вывод о том, 
что полученные тройные сплавы Ni-Ti-Hf составов, близких к стехиометрическому, являются 
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твердыми растворами замещения. При этом одна из подрешеток B2-сверхструктуры 
действительно статистически заполнена атомами титана и гафния с более близкими радиусами, 
а другая – атомами никеля (и меди в четырехкомпонентном сплаве).  
 
 
Рисунок 6.2 – Фрагмент рентгеновской дифрактограммы Ni50Ti38Hf12  
 
Как правило, в сплавах никелида титана для измерений критических температур начала 
(Ms, As) и конца (Mf, Af) прямого (Ms, Mf) и обратного (As, Af) ТМП используют три метода 
температурных измерений – электросопротивление ρ(T), магнитную восприимчивость χ(T) и 
дифференциальную сканирующую калориметрию (ДСК) [1-25]. Нами были выполнены 
измерения ρ(T) в термоциклах "охлаждение – нагрев – охлаждение" для всех изучаемых 
сплавов (рисунок 6.3). Критические температуры ТМП были определены методом двух 
касательных к кривым температурных зависимостей ρ(T), на которых отчетливо 
идентифицируются петли его температурного гистерезиса, соответствующие температурным 
гистерезисам ТМП. Критические температуры приведены в таблице 6.1 и использованы для 
построения диаграммы ТМП данных сплавов (рисунок 6.4). Видно, что по мере легирования в 
пределах (12-20) aт.% гафния все температуры единственного ТМП В2↔B19' увеличиваются 




















































Рисунок 6.3 – Температурные зависимости электросопротивления сплавов Ni50Ti50-xHfx (кривые 
1 – 20 aт.%, 2 – 18 aт.%, 3 – 15 aт.%, 4 – 12 aт.% гафния) и сплава Ni45Cu5Ti32Hf18 (кривая 5) 
 
Таблица 6.1 - Критические температуры ТМП В2↔В19' в сплавах Ni50Ti50-xHfx  
Сплав Ms, K Mf, K As, K Af, K ΔM ΔA (Af-Ms) (As-Mf) (Af-Mf) (As-Ms) 
Ni50Ti50 343 318 353 373 25 20 30 35 55 10 
Ni50Ti38Hf12 405 380 430 450 25 20 45 50 70 25 
Ni50Ti35Hf15 450 430 480 500 20 20 50 50 70 30 
Ni50Ti32Hf18 500 475 530 555 25 25 55 55 80 30 
Ni50Ti30Hf20 520 495 564 585 25 20 65 70 90 45 
Ni45Cu5Ti32Hf18 370 325 390 435 45 45 60 65 90 20 
 
















Рисунок 6.4 – Диаграмма ТМП B2↔B19' в сплавах Ni50Ti50-xHfx  
 
Из полученных для сплавов критических температур ТМП можно сделать выводы о 
температурных характеристиках его гистерезисов в разных сплавах (таблица 6.1). Отметим, что 
гистерезис литых сплавов, исследованных в [50], оказался вдвое больше, чем измеренных в 
настоящей работе для деформированных и затем рекристаллизованных сплавов, что по-
видимому, связано с ликвационной неоднородностью и разнозернистостью литых сплавов. 
Критические температуры ТМП B2↔B19' четверкомпонентного сплава Ni45Cu5Ti32Hf18 с 
введением 5 aт.% меди вместо никеля снизились по сравнению с температурами тройного 
сплава Ni50Ti32Hf18 и это указывает на более высокую стабилизирующую способность меди по 
сравнению с никелем (см. таблицу 6.1). Наконец, самым узким гистерезисом характеризуется 
бинарный сплав Ni50Ti50. 
Теперь рассмотрим результаты электронномикроскопического изучения 
микроструктуры исследуемых квазибинарных сплавов. Типичной особенностью их структуры 
является преимущественно пакетная морфология В19’ мартенсита (рисунки 6.5-6.7). При этом 
соседние кристаллы связаны попарно двойниковыми ориентациями между собой. Как известно, 
существует несколько типов систем двойникования и двойниковых границ в В19’ мартенсите 





















тонкими двойниками по системе сдвига {011}<011>B19' наиболее выражен в сплавах при 
ориентациях кристаллов, представленных, например, на рисунках 6.7, 6.8 с осями зон 
отражающих плоскостей (о.з.) [100]B19'||[100]B19'дв||[100]В2. Отметим, что именно в данном 
случае наиболее достоверно на микроэлектронограммах выявляются слабые рефлексы 

















Рисунок 6.5 - Типичные ПЭМ светло- (а) и темнопольные (б, в) изображения и 
микроэлектронограмма (г) сплава Ni50Ti32Hf18, о.з. близки [110]B19’||[111]B2. Температура 
наблюдения комнатная  
 
В другом типичном примере пакетной морфологии, когда о.з. близка [110]B19'||[111]В2, 
исходные параллельные кристаллы чередуются с пластинами микродвойников I-типа по 
(111)B19', а внутри тех и других присутствуют тонкие вторичные составные нанодвойники и 
дефекты упаковки по (001)B19' (рисунки 6.5, 6.6). При этом на микроэлектронограммах (рисунки 
6.5 г, 6.6 в) их наличие однозначно подтверждают острые тяжи по направлениям обратной 
решетки типа [001]B19'. Тонкие нанодвойники по (001)B19', расположенные под углом к границам 
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Установлено, что ориентационные соотношения мартенситных кристаллов В19' близки 
















Рисунок 6.6 - Типичные ПЭМ светлопольные (а, б) изображения и микроэлектронограмма (в) 
сплавов Ni50Ti35Hf15 (а) и Ni50Ti30Hf20 (б, в, о.з. близки [110]B19’||[111]B2). Температура 
наблюдения комнатная 
 
В субструктуре В19’ мартенсита изученных нами трехкомпонентных сплавов Ni-Ti-Hf, 
как и в бинарном никелиде титана Ti50Ni50, в котором предполагается наличие двойниковой 
моды II типа <011>, ответственной за сдвиг с инвариантной решеткой при B2-B19' ТМП, 
идентифицируются только двойники I типа (011) и (111)B19', а также так называемые составные 
двойники I типа и дефекты упаковки по (001)B19'. Вообще говоря, и данные двойники I типа 
могут быть рассмотрены для обеспечения геометрически необходимого сдвига с инвариантной 
решеткой при B2-B19' ТМП в данных сплавах, хотя это и не было рассмотрено в известных 





















Рисунок 6.7 - Типичные ПЭМ светло- (а) и темнопольное (в) изображения и 
микроэлектронограмма (б) сплава Ni50Ti38Hf12, о.з. близки [100]B19’||[100]B2. Видны слабые 















Рисунок 6.8 - Типичные ПЭМ светло- (а, б) и темнопольное (в) изображения и 
микроэлектронограмма (г) сплава Ni45Cu5Ti32Hf18, о.з. близки [100]B19’||[100]B2. Видны слабые 











Уже отмечалось, что в исследуемых литых сплавах системы Ni-Ti-Hf уже при 
кристаллизации и тем более при последующей высокотемпературной термической обработке 
возможно образование частиц интерметаллических фаз и, прежде всего, выделений типа Ti2Ni 
[46]. Наиболее легко наличие данных фаз идентифицировать методом ПЭМ в В2 аустенитном 
состоянии. Поэтому нами были выполнены эксперименты in situ по нагреву в ПЭМ образцов 
вплоть до температуры конца обратного В19’ - В2 ТМП. На рисунке 6.9 приведены ПЭМ 
изображения такой микроструктуры в сплаве Ni45Cu5Ti32Hf18, из которых следует что не только 















Рисунок 6.9 - Типичные ПЭМ светло- (а) и темнопольное (б) изображения и соответствующие 
микроэлектронограммы (в, г) сплава Ni45Cu5Ti32Hf18 при нагреве в состояние В2 аустенита in 
situ в ПЭМ 
 
6.2 Влияние быстрой закалки расплава спиннингованием на структуру и свойства 
аморфных сплавов Ni-Ti-Hf 
 
Для исследования влияния БЗР по сравнению с обычной закалкой в твердом состоянии 
были отобраны, как уже отмечалось, сплавы трех составов Ni50Ti38Hf12, Ni50Ti32Hf18 и 
Ni45Cu5Ti32Hf18, которые были подвергнуты спиннингованию со скоростями закалки 105 и 106 
К/с. Рентгенодифрактометрические исследования показали, что все сплавы, синтезированные 





со скоростью закалки 106 К/с, находились в аморфном состоянии, в то время как все сплавы, 
полученные со скоростью закалки 105 К/с, находились в аморфно-кристаллическом состоянии. 
Пример рентгеновской дифрактограммы сплавов в аморфном состоянии приведен на рисунке 
6.10 а. Она отличается наличием практически единственного диффузного очень широкого (2θ 
до 10°) максимума вблизи положения 110В2. Для сплавов в аморфно-кристаллическом 
состоянии на рентгенограммах на фоне существенно уширенных диффузных максимумов, 
характерных для аморфных сплавов, были хорошо видны и более узкие дифракционные пики, 
типичные для кристаллического состояния (рисунок 6.10 б). Расшифровка показала, что эти 
сплавы содержат В2 аустенит с параметрами решетки, близкими 0,305-0,307 нм, в зависимости 
от состава и В19’ мартенсит. 
ПЭМ исследования сплавов подтвердили полученные рентгенодифрактометрические 
данные. В этом случае на ПЭМ изображениях сплавов был виден неоднородный контраст типа 
соль-перец в виде областей наноразмерного масштаба, особенно заметный на темнопольных 
изображениях, полученных в диффузных гало, которые, по-видимому, обусловлены наличием в 
аморфном сплаве композиционного и топологического ближнего атомного порядка. При этом 
на микроэлектронограммах виден набор диффузных гало, присущих аморфным материалам 
(рисунки 6.11). Сравнение электронномикроскопических данных для трех разных аморфных 
сплавов показало, что указанный наноразмерный контраст наиболее заметен для сплава 













Рисунок 6.10 – Типичные рентгеновские дифрактограммы аморфно-кристаллических (а) и 
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Рисунок 6.11 - Типичные ПЭМ темнопольные изображения (а, б, в) и микроэлектронограммы 
сплавов Ni50Ti38Hf12 (а), Ni50Ti32Hf18 (б), Ni45Cu5Ti32Hf18 (в). Видны слабый светящийся контраст 
на изображениях и диффузные гало на электронограммах  
 
Механические свойства исходных БЗР сплавов были измерены в процессе растяжения 
при комнатной температуре на испытательной машине “INSTRON” модели 3345. Как 
аморфные, так и аморфно-кристаллические сплавы при растяжении разрушаются хрупко, 
величина упругой деформации δу достигает 4 %. Предел прочности σВ варьирует от 720 для 
аморфно-кристаллического сплава Ni50Ti38Hf12 до 1583 МПа для Ni45Cu5Ti32Hf18. Значения 
механических свойств приведены в таблице 6.2. Видно, что одни и те же сплавы, но 
синтезированные при разных скоростях охлаждения и отличающиеся структурно-фазовым 
состоянием, имеют в аморфном состоянии более высокие значения предела прочности и 
упругой деформации. 
Измерения электросопротивления ρ(Т) при нагреве позволили определить 
температурные интервалы расстекловывания аморфных сплавов (до 50 К) и температуры его 
завершения: ~750 К – для сплава Ni50Ti38Hf12, 760 К – для Ni50Ti32Hf18 и 770 К - для 
Ni45Cu5Ti32Hf18 (рисунок 6.12). 
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Таблица 6.2 – Механические свойства сплавов и структурно-фазовые состояния 
Сплав vзак., К/с σВ, МПа δу, % Состояние 
Ni50Ti38Hf12 106 900 4,0 Ам 
Ni50Ti38Hf12 105 830 3,5 Ам + Кр 
Ni50Ti32Hf18 106 1317 3,7 Ам 
Ni50Ti32Hf18 105 1150 2,9 Ам + Кр 
Ni45Cu5Ti32Hf18 106 1583 3,7 Ам 
Ni45Cu5Ti32Hf18 105 1375 3,2 Ам + Кр 
 
 
Рисунок 6.12 – Температурные зависимости электросопротивления аморфных сплавов 
Ni50Ti38Hf12 (кривая 1), Ni50Ti32Hf18 (кривая 2), Ni45Cu5Ti32Hf18 (кривая 3) при их кристаллизации 
 
6.3 Особенности кристаллизации аморфных сплавов Ni-Ti-Hf 
 
В данном разделе обсуждаются результаты сравнительных исследований влияния 
режимов ИТО (температуры и времени термообработки) на структуру и ее стабильность в БЗР 
аморфных сплавах, полученных спиннингованием при закалке со скоростью 106 К/с. На 
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рисунках 6.13-6.16 приведены типичные микроструктуры БЗР сплава Ni50Ti38Hf12 после ИТО 



















Рисунок 6.13 - Типичные ПЭМ светло- (а) и темнопольные (б, в) изображения  и 












Рисунок 6.14 - Типичные ПЭМ светло- (а) и темнопольное (б) изображения  и 



























Рисунок 6.15 - Типичные ПЭМ светло- (а) и темнопольное (б) изображения  и 





















Рисунок 6.16 - Типичные ПЭМ светлопольные изображения (а, б)   и микроэлектронограмма (в) 
сплава Ni50Ti38Hf12 после ИТО 873 К, 10 мин 
 
ИТО при 823 К в течение 10-20 минут обеспечивает в сплаве после расстекловывания 
при последующем охлаждении формирование в основном субмикрокристаллической (СМК) 
УМЗ структуры, в которой зерна с размерами вплоть до 300-500 нм имеют однопакетную 
двойниковую морфологию В19’ мартенсита. И даже ИТО при 873 К в течение 10 минут не 
привела к заметному огрублению зерен В2 аустенита, в которых при охлаждении произошло В2 
- В19’ ТМП (рисунок 6.16). Полученная с более крупного зерна микроэлектронограмма 
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подтверждает двойниковый характер (по I типу (111)B19') кристаллов в мартенситном зерне и 
наличие внутри отдельных пластин вторичных тонких двойников и дефектов упаковки по 
(001)В19’ (см. рисунок 6.16 в). 
Несколько более дисперсной является структура БЗР сплава Ni50Ti32Hf18 после ИТО при 
823 К в течение 10 и 20 минут. Ее скорее можно отнести к смешанной НК и СМК УМЗ 
структуре и более дисперсной, чем в УМЗ сплаве Ni50Ti38Hf12. На это указывает не только 
анализ светло- и темнопольных ПЭМ изображений на рисунках 6.17 и 6.18, но и более плотное 










Рисунок 6.17 - Типичные ПЭМ светло- (а) и темнопольное (б) изображения  и 



















Рисунок 6.18 - Типичные ПЭМ светло- (а) и темнопольные (б, в) изображения  и 
микроэлектронограмма (на вставке) сплава Ni50Ti32Hf18 после ИТО 823 К, 20 мин 
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Видно, что размеры наиболее крупных СМК зерен не превышают 200-250 нм, т.е. 
примерно вдвое меньше, чем в УМЗ сплаве Ni50Ti38Hf12, при этом наблюдаются 
нанокристаллические зерна размером менее 100 нм. Однопакетный характер попарно 
двойникованных пластин мартенситных зерен в УМЗ структуре сплавов сохраняется и по-
прежнему доминирует.  
Наконец, еще большей дисперсностью отличается УМЗ структура БЗР сплава 
Ni45Cu5Ti32Hf18 после идентичных ИТО. На рисунках 6.19 и 6.20 представлены типичные 
светло- и темнопольные ПЭМ изображения и соответствующие микроэлектронограммы 









Рисунок 6.19 - Типичные ПЭМ светло- (а) и темнопольное (б) изображения и 

















Рисунок 6.20 - Типичные ПЭМ светло- (а) и темнопольное (б) изображения  и 
микроэлектронограмма (в) сплава Ni45Cu5Ti32Hf18 после ИТО 823 К, 20 мин 
500 нм 	 500 нм 	
а б 






Видно, что структура УМЗ сплава характеризуется округлыми НК зернами В19’ фазы с 
доминирующим размером менее и порядка 100 нм. Практически все зерна внутренне попарно 
двойникованы и произвольно ориентированы друг относительно друга. Микроструктуры 
сплавов после ИТО в течение 10 и 20 минут практически не отличаются. Однако, повышение 
температуры ИТО на 50 К (рисунок 6.21) и 100 К (рисунок 6.22) привело к заметному 
огрублению УМЗ структуры, размеры зерен в которой существенно превысили 1 мкм, а 
морфология В19’ мартенсита внутри зерен стала мультипакетной, особенно после ИТО при 923 
К. По-прежнему внутри индивидуальных пластин мартенсита наблюдаются тонкие 









Рисунок 6.21 - Типичные ПЭМ светло- (а) и темнопольное (б) изображения и 
















Рисунок 6.22 - Типичные ПЭМ светло- (а) и темнопольное (б) изображения и 
микроэлектронограмма (в) сплава Ni45Cu5Ti32Hf18 после ИТО 923 К, 10 мин 
1 мкм 	 1 мкм 	
а б 






В заключение приведем результаты экспериментов in situ при нагреве в ПЭМ образцов 
исследованных УМЗ БЗР сплавов. На рисунках 6.23-6.26 представлены ПЭМ изображения всех 
трех исследованных УМЗ сплавов в состоянии В2 аустенита при нагреве до температур выше 
конца обратного ТМП. Следует отметить, что каких-либо других фаз ни при визуальном 
анализе изображений, ни при расшифровке микроэлектронограмм обнаружено не было, за 
возможным исключением отдельных изолированных наночастиц на ряде ПЭМ изображений 











Рисунок 6.23 - Типичные ПЭМ светлопольные изображения (а, б) и микроэлектронограмма (на 


















Рисунок 6.24 - Типичные ПЭМ светлопольное изображение (а) и микроэлектронограммы (б, в) 
сплава Ni50Ti38Hf12 после ИТО 873 К, 20 мин и нагрева в ПЭМ до 770 К 
 


















Рисунок 6.25 - Типичные ПЭМ светло- (а) и темнопольное (б) изображения и 
микроэлектронограмма (на вставке) сплава Ni50Ti32Hf18 после ИТО 823 К, 20 мин и нагрева в 











Рисунок 6.26 - Типичные ПЭМ светло- (а) и темнопольное (б) изображения и 
микроэлектронограмма (на вставке) сплава Ni45Cu5Ti32Hf18 после ИТО 823 К, 20 мин и нагрева в 
ПЭМ до 670 К 
 
Краткие выводы по главе 6 
 
Основные наиболее важные новые результаты исследований тройных сплавов системы 
Ni-Ti-Hf с высокотемпературными эффектами памяти формы, полученные в данной главе, 
заключаются в следующем: 
1. Экспериментально измерены критические температуры и построены обобщенные 
полные диаграммы высокотемпературных ТМП В2 – В19’ в квазибинарных 
поликристаллических сплавах NiTi-NiHf с содержанием гафния до 20 ат.% при дефиците 
никеля в пределах 0,3-0,5 ат.% для предотвращения их гомогенного распада с образованием 
фаз, обогащенных никелем, в области повышенных температур. 
300 нм 	300 нм 	
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2. Установлены фазовый состав и микроструктура сплавов в мартенситном состоянии, 
определены параметры кристаллических решеток В2-аустенита, В19’-мартенсита и включений 
типа (Ti, Hf)2Ni. Показано, что для В19’-мартенсита типичной является пакетная морфология 
попарно двойникованных кристаллов с преобладанием двойников I типа (011) и (111)B19', 
внутри которых присутствуют составные нанодвойники по (001) B19'. 
3. Обнаружено, что в аморфных БЗР сплавах, содержащих 12 ат.% Hf, 18 ат.% Hf или 18 
ат.% Hf + 5 ат.% Cu, полученных спиннингованием, формируется локализованный ближний 
атомный порядок, измерены их механические свойства на растяжение, определены 
температуры их расстекловывания, составляющие 750 К - для сплава с 12 ат.% Hf, 760 К - для 
сплава с 18 ат.% Hf, 770 К - для сплава с 18 ат.% Hf  и 5 ат.% Cu. 
4. Обнаружено, что наиболее оптимальная и термостабильная УМЗ структура в исходно 
аморфных сплавах формируется в процессе ИТО при 823-873 К в течение 10-20 минут. По мере 
легирования сплавов гафнием и медью возрастает дисперсность УМЗ структуры сплавов при 
данных ИТО. 
5. БЗР сплавов с последующей ИТО, обеспечивающей их УМЗ кристаллизацию, 
подавляет образование в данных сплавах охрупчивающих выделений фазы (Ti, Hf)2Ni. 
6. На основании полученных результатов может быть предложен новый способ 
получения УМЗ сплавов с высокотемпературными ЭПФ, основанный на использовании 

























Глава 7 Функциональные характеристики сплавов систем TiNi-TiCu и NiTi-NiHf и 
примеры их возможного перспективного практического применения 
 
Представленные в главах 3-6 результаты демонстрируют возможности получения 
высокопрочных и термически устойчивых мелкозернистых и ультрамелкозернистых состояний 
в исследуемых атомноупорядоченных поликристаллических сплавах с ЭПФ. Наряду с 
повышенными прочностью, пластичностью и рядом эксплуатационных свойств для таких 
сплавов ключевое значение при их практическом применении имеют функциональные 
характеристики ЭПФ, ЭСУ и ряда других. К функциональным свойствам, прежде всего, 
относятся:  
- характеристические температуры ТМП (Ms, Mf, As, Af), ЭПФ и ЭСУ; 
- температурный гистерезис ТМП и ЭПФ; 
- предельные значения напряжения мартенситного сдвига; 
- предельные значения обратимой деформации; 
- предельные значения реактивных напряжений; 
- степень восстановления формы; 
- наличие и температурный интервал ЭСУ; 
- размягчение модулей упругости.  
Температуры для ЭСУ могут несколько отличаться, поскольку условия реализации 
данных ТМП и обусловленных ими ЭСУ зависят от внешних механических воздействий, 
величины усилий, типа и величины деформации при растяжении, сжатии, изгибе или кручении, 
обеспечивающих задание ЭПФ. Кроме того, ЭПФ может быть задан в межкритическом 
интервале температур, а ЭСУ, напротив, как правило, реализуют при температурах выше As 
или Af для конкретных устройств (например, сосудистых стентов). Очень важны также 
термомеханическая, термоциклическая, механоциклическая долговечность реализации ЭПФ и 
ЭСУ. В данной главе проанализируем особенности функциональных свойств исследуемых 
сплавов и их возможные практические применения. 
 
7.1 Характеристические температуры и температурные гистерезисы ТМП в 
сплавах TiNi-TiCu и NiTi-NiHf 
 
Как уже отмечалось, в отличие от многих других сплавов с ТМП и ЭПФ тройные 
квазибинарные сплавы TiNi-TiCu имеют целый ряд преимуществ:  
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- реализация ТМП при легировании медью вплоть до 25 ат.% в обычных 
микрокристаллических сплавах и вплоть до 35 ат.% в УМЗ БЗР сплавах в условиях 
относительно слабой зависимости от химического состава по меди и, соответственно, никелю; 
- весьма слабая зависимость их механических свойств и характеристик ЭПФ и ЭСУ от 
химического состава по меди и никелю; 
- достаточно узкий температурный гистерезис, примерно 20 К, при ТМП В2-В19 при 
температурах выше комнатной; 
- способность к аморфизации при БЗР и последующая кристаллизация при термической 
обработке с образованием УМЗ структур, стабильных по размерно-морфологическим и 
структурным характеристикам при вариации внешних термических и термо-механических 
условий и нестехиометрического легирования. 
Данные преимущества обеспечивают сравнительную простоту металлургического 
процесса и термической обработки при изготовлении сплавов (выплавки и гомогенизирующих 
обработок), в том числе крупногабаритных, в отличие от очень чувствительных к химическому 
составу бинарных сплавов никелида титана (критические температуры ТМП которых 
снижаются на (7-10) К при увеличении содержания никеля на 0,1 ат.% в сплавах с его 
содержанием выше 50,0 ат.%; а при содержании никеля менее 50,0 ат.% в сплавах выделяются 
частицы охрупчивающих фаз Ti2Ni и Ti4Ni2Ox уже при их кристаллизации). 
Критические температуры, представленные в таблице 3.1 (глава 3) для 
поликристаллических сплавов TiNi-TiCu, нами были использованы для вычисления 
гистерезисов В2-В19’ и В2(В19)-В19’ (таблицы 7.1, 7.2). 
 
Таблица 7.1 – Критические температуры и температурные гистерезисы сплавов с В2-В19’ ТМП 
Cu, ат.% Ms, К Mf, К As, К Af, К ΔM, К ΔA, К ΔAMs, К ΔAMf, К 
0 343 318 353 373 25 20 10 45 
5 289 275 285 300 14 15 -4 25 
10 280 198 208 286 82 78 -72 88 
15 234 160 169 234 74 65 -65 74 
где ΔM = Ms - Mf, ΔA = Af – As, ΔAMs = As – Ms, ΔAMf = Af - Mf 
 
Анализ показывает, во-первых, что температурный гистерезис ТМП ΔAMf существенно 
(вдвое) больше для ТМП В2(В19)-В19’  в сплавах с содержанием меди до 15 ат.%. Во-вторых, 
также сравнительно велики ΔM и ΔA, которые являются температурными интервалами 
завершения прямого или обратного ТМП. При этом отрицательная величина ΔAMs 
характеризует II тип гистерезиса в соответствии [7], что означает сильную нестабильность 
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В19’-мартенсита при отогреве сплавов (As < Ms). Устройства с ЭПФ из таких материалов могут 
работать только при криогенных температурах или в “заневоленном” состоянии, способном 
предотвратить преждевременное обратное ТМП и, соответственно, ЭПФ. 
 
Таблица 7.2 – Критические температуры и температурные гистерезисы сплавов с В2-В19 ТМП 
Cu, ат.% Ms, К Mf, К As, К Af, К ΔM, К ΔA, К ΔAMs, К ΔAMf, К 
10 315 304 314 324 11 10 1 20 
15 328 316 324 338 12 14 4 22 
17 330 312 321 335 18 14 9 23 
20 318 306 310 330 12 20 8 24 
25 326 302 307 332 24 25 19 30 
 
В свете изложенного выше сплавы с содержанием меди от 15 до 25 ат.% гораздо 
предпочтительнее для их применения при изготовлении термосиловых актюаторов (приводов) 
на основе ЭПФ. 
Аналогичный подход был использован при анализе температурных гистерезисов ТМП в 
УМЗ БЗР сплавах с содержанием меди до 34 ат.%, используя данные о критических 
температурах из таблицы 4.1 (таблицы 7.3, 7.4). 
 
Таблица 7.3 – Критические температуры и гистерезисы БЗР сплавов с В2-В19’ ТМП 
Cu, ат.% Ms, К Mf, К As, К Af, К ΔM, К ΔA, К ΔAMs, К ΔAMf, К 
0 319 275 348 356 44 8 29 81 
2 318 263 318 349 55 31 0 86 
5 315 222 255 337 93 18 -60 115 
7 305 209 229 318 96 89 -76 109 
10 280 201 222 291 79 69 -58 80 
15 200 181 186 207 19 21 -14 26 
 
Качественно закономерности концентрационного изменения критических температур и 
температурных гистерезисов ТМП в квазибинарных УМЗ БЗР сплавах TiNi-TiCu подобны 
ранее описанным для микрокристаллических сплавов. Тем не менее, особо можно отметить еще 
более узкий гистерезис ΔAMf при схожих гистерезисах ΔM и ΔA. Эти характеристики при 
условии, что все критические температуры ТМП в сплавах превышают комнатную температуру 
и весьма благоприятными являются их механические свойства (силовые и деформационные), 
делают БЗР ленты с ЭПФ привлекательными и перспективными для изготовления 
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микросенсорных и микроактюаторных устройств, в частности, для применения в качестве 
противопожарных датчиков с ЭПФ, устанавливаемых повсеместно в России с 2000 г. [129]. 
 
Таблица 7.4 – Критические температуры и гистерезисы БЗР сплавов с В2-В19 ТМП 
Cu, ат.% Ms, К Mf, К As, К Af, К ΔM, К ΔA, К ΔAMs, К ΔAMf, К 
10 312 302 307 316 10 9 -5 14 
15 332 317 322 339 15 17 -10 12 
17 336 326 331 348 10 17 -5 22 
20 337 327 332 345 10 13 -5 18 
25 340 326 333 348 14 15 -7 12 
28 335 323 338 342 12 14 -7 19 
32 331 313 322 329 18 7 -9 16 
34 321 307 313 330 14 17 -14 23 
 
Перспективными для создания подобных устройств с высокотемпературными ЭПФ (с Af 
вплоть до 600 К) являются и квазибинарные сплавы NiTi-NiHf. Проанализируем их 
критические температуры и температурные гистерезисы. Для этого повторно приведем данные 
таблицы 6.1 (таблица 7.5). 
 
Таблица 7.5 - Критические температуры ТМП В2↔В19' в сплавах Ni50Ti50-xHfx 
Сплав Ms, K Mf, K As, K Af, K ΔM ΔA (Af-Ms) (As-Mf) ΔAMf ΔAMs 
Ni50Ti50 343 318 353 373 25 20 30 35 55 10 
Ni50Ti38Hf12 405 380 430 450 25 20 45 50 70 25 
Ni50Ti35Hf15 450 430 480 500 20 20 50 50 70 30 
Ni50Ti32Hf18 500 475 530 555 25 25 55 55 80 30 
Ni50Ti30Hf20 520 495 564 585 25 20 65 70 90 45 
Ni45Cu5Ti32Hf18 370 325 390 435 45 45 60 65 90 20 
 
Видно, что ΔAMf варьирует в пределах (70-90) К, ΔAMs, ΔM, ΔA не превышают 45 К. 
Эти значения примерно вдвое больше, чем аналогичные характеристики бинарного сплава 
Ni50Ti50.  
Кроме того следует учесть, что температуры ТМП данных сплавов существенно выше и 
они могут быть успешно использованы для эксплуатации термосиловых устройств с ЭПФ в 




7.2 Обратимая деформация и реактивное сопротивление сплавов с ЭПФ 
 
В предыдущих главах были приведены механические свойства изученных сплавов. 
Максимальное реактивное напряжение (или сопротивление) σр, как уже отмечалось в главе 2, 
оценивали как разность σ0,2 – σм.  
В качестве основных деформационных характеристик формовосстановления при 
реализации ЭПФ определяли степень (полноту) восстановления формы испытуемого образца в 
виде тонкой пластины или ленты толщиной d после изгиба на оправке диаметром D как S = (θd-
θh)/θd × 100% (2.2), максимальную деформацию на поверхности образца как γ = d/(d+D)*100% 
(2.1) и степень обратимой деформации как Sобр = (θс-θh)/θd × 100% (2.2) (см. рисунок 2.2). 
Максимальную полностью обратимую деформацию γмакс определяли как γ, при которой γобр/γн = 
1 (с точностью 10 %), где γн – наведенная деформация, сохранившаяся после упругой разгрузки 
до угла θd. Рисунок 7.2 повторяет рисунок 5.20 из главы 5. 
 
Рисунок 7.2 - Зависимость полноты ЭПФ S БЗР сплавов Ti50Ni25Cu25 (1, 1’), Ti50.25Ni24.75Cu25 (2), 
Ti50.5Ni24.5Cu25 (3), Ti51Ni24Cu25 (4) от деформации изгибом γ при комнатной температуре после 
отжига  при температуре 723 К в течение 10 минут (1-4) и 773 К в течение 10 минут (1’) 
 
В таблице 7.6 приведены дополняющие рисунок 7.2 полученные деформационные 
характеристики ЭПФ для данных сплавов. Видно из таблицы и рисунка, что по качественной 
оценке величины обратимой деформации на изгиб и растяжение близки, а разрушение ленты 
















Таблица 7.6 – Деформационные характеристики ЭПФ УМЗ БЗР сплавов TiNi-TiCu 
Сплав γмакс, % γразр, % Sобр, % 
Ti50Ni25Cu25 5 8 10-15 
Ti50.25Ni24.75Cu25 4 8 10-15 
Ti50.5Ni24.5Cu25 4 8 10-15 
Ti51Ni24Cu25 4 7 10-15 
 
Обращает на себя внимание высокая степень Sобр, характеризующая обратимую 
деформацию при охлаждении ленты от температуры 373 К (кипения воды) до комнатной 
температуры 293 К, в процессе которого происходит повторное прямое ТМП В2-В19. 
Ниже сведены все измеренные силовые и деформационные функциональные 
характеристики сплавов, изученных в различных структурных состояниях, необходимые для их 
практического использования:  
- характеристические температуры ТМП и ЭПФ (от 300 до 600 К); 
- температурные гистерезисы ТМП и ЭПФ (от 20 до 90 К); 
- предельные значения напряжения мартенситного сдвига (до 200 МПа); 
- предельные значения обратимой деформации (до 5 %); 
- предельные значения реактивных напряжений (от 600 до 1100 МПа); 
- степень восстановления формы (95-100 %).  
 
7.3 Примеры практического применения сплавов с ЭПФ 
 
В разделе 1.8 обзорной главы 1 уже обсуждались разнообразные возможности 
применения сплавов с ЭПФ и было подчеркнуто, что среди них практически нет альтернативы 
сплавам никелида титана, особенно при изготовлении высоконадежных и длительно 
функционирующих ответственных устройств с ЭПФ и ЭСУ. В технике, как правило, сплавы с 
ЭПФ используются в качестве однонаправленных устройств. Нами в качестве такого нового 
оригинального устройства из сплавов с ЭПФ были разработаны и  запатентованы устройства 
специального назначения для раскрытия аэродинамических поверхностей летательного 
аппарата [147] и его складывающиеся аэродинамические поверхности [148] (рисунок 7.3). 
Данные приводные устройства, в отличие от используемых механических или 
пневмомеханических устройств для складывания и раскрытия аэродинамических органов и 
поверхностей (крыльев, подкрылков, лопастей, рулей, хвостового оперения) самолетов, 
планеров, других летательных аппаратов и, особенно, ракет “земля-воздух”, “воздух-воздух”, 
обеспечивают не только меньшие габариты и массу по сравнению с применяемыми. К их 
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преимуществам, прежде всего, относятся: своевременность и одновременность раскрытия, а 
также жесткость фиксации конечного положения, а следовательно, надежность работы 




Рисунок 7.3 – Схематическое изображение аэродинамических поверхностей ракеты в исходном 
сложенном и раскрытом рабочем положениях  
 
Следует подчеркнуть, что сплавы систем TiNi-TiCu и NiTi-NiHf являются вполне 
подходящими кандидатами для использования в таких устройствах, исходя из технических и 
экономических требований к разрабатываемым летательным аппаратам. Так, температурный 
интервал их функционирования должен составлять (220-320) К, а срабатывать выбранный 
коррозионно- и влагостойкий сплав с ЭПФ должен при более высоких температурах, чем 
режим применения или хранения изделия при аэродромном базировании или при 
использовании в дежурном режиме. Результаты макетных испытаний показали 
работоспособность запатентованных устройств и применимость для использования в них 
исследуемых в работе сплавов.  
Другим примером практического применения является использование быстрозакаленной 
ленты из сплавов систем Ti-Ni-Cu и Ni-Ti-Hf (и способов их синтеза) для изготовления 
миниатюрных сенсоров и актюаторов со средне- и высокотемпературными ЭПФ и ЭСУ в 












Рисунок 7.4 – Изображения температурных датчиков-пожарных извещателей, изготавливаемых 
из быстрозакаленных лент [11, 89, 129, 134] 
 
Краткие выводы по главе 7 
 
Основные наиболее важные выводы данной главы заключаются в следующем: 
1. Сформулированы необходимые конструкционные и функциональные характеристики 
материалов с ЭПФ; 
2. Установлены наиболее важные отличия и преимущества температурных, силовых и 
деформационных характеристик ЭПФ изученных сплавов в объемном состоянии или в виде 
БЗР лент по сравнению с бинарными сплавами никелида титана; 
3. Кратко описаны разработанные и запатентованные устройства с ЭПФ, для 
изготовления которых наилучшими кандидатами являются изучаемые в работе сплавы с 


















В результате проведения диссертационной работы достигнута поставленная цель и 
получены следующие основные результаты: 
1. Экспериментально измерены критические температуры и построены полные 
диаграммы ТМП В2↔B19', В2↔B19↔B19', В2↔B19 в квазибинарных сплавах TiNi-TiCu (0 ≤ 
Cu ≤ 25 ат.%), их УМЗ сплавах (0 ≤ Cu ≤ 34 ат.%) и  сплавах NiTi-NiHf (0 ≤ Hf ≤ 20 ат.%) с 
высокотемпературными ТМП В2↔B19'.  
2. Определены фазовый состав сплавов, параметры кристаллических решеток В2-
аустенита, мартенситных фаз и охрупчивающих включений типа Ti2Ni. Показано, что 
мартенситные фазы, как В19, так и В19’, имеют пакетную морфологию кристаллов, попарно 
двойникованных с преобладанием двойников I типа по (111)В19 (В19’) и (011)В19 (В19’). 
Отличительной особенностью внутренней структуры кристаллов В19’-мартенсита является 
наличие в них нанодвойников по (001)В19’. В мартенсите сплавов не наблюдались двойники II 
типа <011>В19’. 
3. Установлены особенности бездиффузионной кристаллизации (без изменения 
химического состава) УМЗ структуры, а также термо-кинетические условия ее стабильности в 
БЗР сплавах TiNi-TiCu (2 ≤ Cu ≤ 25 ат.%), NiTi-NiHf (12, 18 ат.% Hf) и Ni45Cu5Ti32Hf18. 
Обнаружено, что отклонение от стехиометрии по Ti и Ni или по Ti и Cu (до ±1 ат.%) в сплаве 
Ti50Ni25Cu25 обеспечивает образование при термообработке наиболее дисперсной УМЗ 
структуры в сплавах за счет механизмов их первичной или эвтектической кристаллизации, 
происходящих с изменением химического состава.	 
4. Для аморфных сплавов на основе Ni-Ti-Cu впервые предложена оригинальная модель 
композиционного и топологического ближнего атомного порядка в виде локализованных 
нанодоменов по типу трех сверхструктур (В2, L21, L12), основанная на анализе обнаруженного 
диффузного рассеяния рентгеновских лучей, нейтронов и электронов и ПЭМ высокого 
разрешения. 
5. Показано, что полученные прочные и пластичные мелкозернистые деформируемые 
сплавы TiNi-TiCu, легированные медью от 2 до 25 ат.%, имеют следующие механические 
свойства: σВ – 850-740 МПа, σМ – 150-50 МПа, δ – 25-20%, ε – 4,5-3,0 %. Важно, что по 
сравнению со сплавом Ti50Ni50 их температурный гистерезис уменьшается вдвое (от 40 до 20 К) 
и остается несколько выше комнатной температуры при его слабой зависимости от 
концентрации меди. Полученные данные могут быть использованы на практике для получения 




6. Разработан новый способ получения высокопрочных УМЗ сплавов с ЭПФ в виде 
тонкомерных лент, основанный на использовании технологии спиннингования струи расплава 
для нестехиометрических сплавов типа Ti50+xNi25-xCu25 (x ≤ ± 1 ат.%), Ti50+yNi25Cu25-y, (y ≤ ± 1 
ат.%), Ni49,6Ti50,4-zHfz (12 ≤ z ≤ 20 ат.%). Механические свойства УМЗ сплавов, легированных 
медью, варьируют в пределах:  σВ – 850-1550 МПа,  σ0,2 – 620-1200 МПа,  σМ – 100-50 МПа, σр – 
620-1110 МПа, δ – 9-12 %, ε – 3-5 %. Данный способ и высокопрочные ленты с узким 
гистерезисом ТМП и ЭПФ могут быть использованы для изготовления миниатюрных сенсоров 
и актюаторов с ЭПФ и ЭСУ в технике. 
7. Разработаны и запатентованы устройства с термомеханической памятью, для 
изготовления которых могут быть использованы и рекомендуются изучаемые сплавы с 
повышенными критическими температурами ТМП (вплоть до 600 К), параметрами ЭПФ и 
механическими свойствами. 
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